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Im Jahr 2016 transportierten Flugzeuge laut der International Air Transport Association rund 3,8 Milliar-
den Passagiere und 54,9 Millionen Tonnen an Güter an ihr gewünschtes Ziel. Schätzungen gehen darüber 
hinaus von einer Verdoppelung der Passagierzahlen im Laufe der nächsten 20 Jahre aus. [1] Die Luftfahrt 
ist damit ein wichtiges Standbein der Globalisierung. Um die Effizienz von Flugzeugen steigern zu 
können, arbeiten zahlreiche Firmen und Forschungseinrichtungen daran, ihre Entwicklung voranzutrei-
ben. Ein wichtiger Aspekt ist dabei die Flugzeugturbine, deren Treibstoffeffizienz im Zeitalter des Kli-
mawandels verbessert werden muss. Abbildung 1 zeigt eine solche Turbine, die durch Weiterentwicklun-
gen in Design und Technologie einen um 5% verbesserten spezifischen Kraftstoffverbrauch gegenüber 
anderen verfügbaren Zweiwellentriebwerken aufweisen kann. [2] 
 
Abbildung 1 Flugzeugturbine Ge9x von GE Aviation [2] 
Der Wirkungsgrad und damit die Effizienz einer Turbine wird maßgeblich von der Turbineneintrittstem-
peratur und der Brennkammertemperatur im Heißgasbereich bestimmt. Die Effizienz soll unter anderem 
dadurch gesteigert werden, dass die bisher genutzten Nickelbasissuperlegierungen für Bauteile, wie etwa 
Turbinenschaufeln, durch neue Werkstoffe ersetzt werden. Favorisiert werden die sogenannten SiCf/SiC 
CMCs, es handelt sich dabei um keramische Faserverbundwerkstoffe aus Siliziumkarbidfasern in einer 
Siliziumkarbidmatrix. Sie besitzen eine höhere Temperaturbeständigkeit als die Nickelbasissuperlegie-
rungen, eine geringere Dichte und zeigen gleichzeitig eine exzellente Hochtemperaturoxidationsresistenz. 
[3] Der Einsatz von CMCs kann demnach das Gewicht der Turbine verringern sowie die Temperaturen 
im Einsatzbereich der CMC Bauteile erhöhen und zuletzt den Einsatz von Kühlluft herabsetzen. Das führt 
zu einer Ersparnis an Treibstoff und einer Effizienzerhöhung des Antriebes. [4] Die vorherrschenden 
Atmosphärenbedingungen in der Turbine können schädliche Oxidations- und Korrosionsprozesse in den 
SiCf/SiC CMCs auslösen. Deshalb wurden verschiedene Beschichtungssysteme, die Environmental 
Barrier Coatings (EBC), entwickelt, welche den Werkstoff vor der Atmosphäre schützen sollen. Ein 
Bestandteil des mehrschichtigen Systems ist der sogenannten Bond Coat (BC). Dieser soll vor allem die 
über ihm liegenden Schichten, Top Coat genannt, und das Substrat durch Adhäsion miteinander verbin-
1 Einleitung 
3 
den. Außerdem soll er das Substrat gegen Oxidation schützen und thermomechanisch induzierte Span-
nungen verringern. Die NASA verwendet dafür in ihren GenI und GenII EBC Systemen einen Bond Coat 
aus Silizium, da es sich durch wichtige Eigenschaften wie Oxidationsbeständigkeit, chemische Kompati-
bilität und einen mit dem Substrat und dem Top Coat vereinbaren Wärmeausdehnungskoeffizienten 
auszeichnet. [3] [5] [6] 
Der Fokus vieler Forschungsprojekte zu EBC liegt auf der Entwicklung des Top Coats. In der vorliegen-
den Arbeit soll daher eine mögliche Verbesserung des weniger untersuchten Bond Coats erforscht wer-
den. Die NASA entwickelte in diesem Rahmen in ihren GenIII, GenIV und GenV EBC Systemen Bond 
Coats, welche zusätzlich zu Silizium Materialien wie Hafniumoxid oder Seltene Erden Silikate enthalten. 
Auch in dieser Arbeit werden neben dem reinen Silizium Bond Coat dotierte Schichtvarianten hergestellt. 
Als Dotiermaterial dient zum einen Hafniumoxid, zum anderen Yttriumoxid. Beide werden dem Silizium 
mit je zwei unterschiedlichen Gehalten bei der Herstellung durch Magnetronsputtern beigefügt. Die fünf 
unterschiedlich prozessierten Varianten an Bond Coats werden danach durch verschiedene Untersu-
chungsmethoden miteinander verglichen. [6] 
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2 Wissenschaftlicher Hintergrund 
Der aktuelle Forschungsstand des in dieser Arbeit behandelten Themas wird in den folgenden Unterkapi-
teln dargelegt. Somit soll eine Verständnisgrundlage für das Thema selbst, seine Problematik und die 
angesetzten Ziele geschaffen werden.  
2.1 Grundwerkstoff SiCf/SiC 
Siliziumkarbid (SiC) ist ein nichtoxidischer, keramischer Werkstoff, der in Verbindung mit Siliziumkar-
bidfasern (SiCf) als SiCf/SiC Verbundwerkstoff in der Luft- und Raumfahrttechnik an Bedeutung ge-
winnt. Siliziumkarbid zeichnet sich durch seine Hochtemperaturbeständigkeit und seine geringe Dichte 
aus. Außerdem verfügt das Material über Langzeitfestigkeiten und -kriechraten bei hohen Temperaturen 
bis 1500°C, welche es für den Einsatz im Hochtemperaturbereich einer Turbine sehr interessant machen. 
Zielapplikationen für SiCf/SiC CMCs finden sich in Bauteilen wie Turbinenschaufeln, der Auskleidung 
und der Ummantelung in der Brennkammer. [7] [8] 
Wie in der Einleitung beschrieben, haben SiCf/SiC CMCs gegenüber den Nickelbasissuperlegierungen 
große Vorteile in Bezug auf Gewicht und Temperaturbeständigkeit. In der Anwendung zeigt der Werk-
stoff Siliziumkarbid jedoch auch Probleme. 
Im gewünschten Einsatzgebiet, dem Hochtemperaturbereich der Flugzeugturbine, herrschen für den 
Werkstoff schwierige atmosphärische Bedingungen. Die Atmosphäre der Brennkammer beinhaltet unter 
anderem O2, CO2 und H2O. Siliziumkarbid kann mit diesen Bestandteilen auf eine der folgenden Weisen 
reagieren: [9]  
In einer Mischung zwischen oxidierenden und reduzierten Gasen, H2O/H2 oder CO2/CO, kann die zuvor 
gebildete Oxidschicht SiO2 zu SiO umgewandelt werden. [9] 
SiO2 + H2 (g)  SiO (g) + H2O (g) 
 
  (4)
SiO2 + CO (g)  SiO (g) + CO2 (g)   (5)
Ein weiterer Bestandteil der Turbinenatmosphäre ist Wasserdampf. Dieser kann mit der gebildeten SiO2-
Schicht zu Si(OH)4 reagieren. [9] 
SiO2 + 2H2O (g)  Si(OH)4 (g) 
 
  (6)
Die Gasbildung hat einen Abtrag des Werkstoffes zur Folge. [9] Durch die starken Luftströmungen in der 
Turbine kommt es zum Abtransport der gebildeten Gase und die schädliche Reaktion wird aufrechterhal-
ten. 
SiC + 1,5 O2  SiO2 + CO (g) 
 
  (1)
SiC + 3 CO2  SiO2 + 4CO (g) 
 
  (2)
SiC + 3 H2O  SiO2 + 3H2 (g) + CO (g)   (3)
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Den gezeigten chemischen Reaktionen liegen Oxidationsprozesse zu Grunde, welche in der Brennkam-
mer und im Kontakt mit den heißen Verbrennungsgasen auftreten. Der erste Prozess ist die sogenannte 
passive Oxidation. Diese führt dazu, dass sich eine SiO2-Schicht bildet und dadurch das Gewicht der 
Probe erhöht wird. Die Oxidschicht ist an der Luft stabil, sodass die weitere Oxidation des Werkstoffes 
zunehmend verlangsamt wird. Der zweite beobachtbare Oxidationsprozess ist die aktive Oxidation. Dabei 
verliert die Probe, wie in Formel (4) und (5) beschrieben, ihre Schutzschicht und somit an Gewicht. 
Dadurch kommt es zu einer großflächigen Verflüchtigung des Werkstoffes, was letztlich zum Versagen 
des Materials führt. [10] Siliziumkarbid zeigt dabei eine Abtragsrate von über 1 µm/h in einer Heiß-
gasumgebung. [11]  
Durch die Oxidationsreaktion von Siliziumkarbid in der Turbine tritt zunächst eine parabolische Oxidati-
onskinetik auf, bei der das Siliziumoxid entsteht. Die Reaktion mit Wasserdampf zu Si(OH)4 führt zu 
einer linearen Oxidationskinetik mit Gewichtsverlust. Die dadurch einsetzende Volatilität des Werkstof-
fes macht deutlich, dass es sich hierbei um den Hauptversagensmechanismus des Verbundwerkstoffes 
handelt. Abbildung 2 zeigt hierzu Abtragsraten, welche mit zunehmendem Wasserdampfgehalt ansteigen. 
Aus diesem Grund wird ein Beschichtungssystem für den SiC Werkstoff benötigt, welches das Bauteil-
material gegen Umwelteinflüsse schützt, sodass dieser in den vorgesehenen Bereichen eingesetzt werden 
kann. [12] [13] 
  
Abbildung 2 Vergleich der Abtragsraten von SiC in strömendem Wasserdampf (blaue durchgezogene 
Linie) und in Kohlenwasserstoffhaltiger Brennkammerumgebung (rote gestrichelte Linie, mit 10 % 
Wasserdampf) bei einer Temperatur von 1316°C [13] 
2.2 Environmental Barrier Coating 
Das Beschichtungssystem Environmental Barrier Coating (EBC) ist dafür zuständig, den Grundwerkstoff 
gegen die aggressiven Umwelteinflüsse in der Turbine zu schützen. Innerhalb der letzten beiden Jahr-
zehnte wurden verschiedene Schutzsysteme entwickelt. [14] Eine momentan viel erforschte Zusammen-
stellung findet sich in Abbildung 3. Auf welchen Kriterien die Materialauswahl basiert und welche 
Entwicklung das Schichtsystem durchlaufen ist, wird im Folgenden gezeigt. 
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Abbildung 3 Schematischer Aufbau der state-of-the-art EBCs mit der sich ausbildenden TGO-Schicht 
(modifiziert) [15] 
2.2.1 Anforderungen an ein EBC System 
Um eine Langzeitstabilität des Beschichtungssystems sicherstellen zu können, werden bestimmte Eigen-
schaften von den Materialien verlangt. Ein relevanter Faktor ist der Wärmeausdehnungskoeffizient 
(CTE). Da man auf lange Lebenszeiten angewiesen ist, ist der CTE wegen der zyklischen Temperaturän-
derungen eines der wichtigsten Kriterien. Bei einem großen Mismatch sind hohe Spannungen auf Grund 
von Dehnungsunterschieden zum Substrat die Folge. Es ist daher unabdingbar für die Beschichtung einen 
ähnlichen CTE wie der Verbundwerkstoff aufzuweisen, um Risse und Delaminationen zu vermeiden. 
Außerdem ist eine gute chemische Kompatibilität zwischen der Beschichtung und dem Grundwerkstoff 
notwendig. Im Falle des Bond Coats muss sowohl eine Kompatibilität mit dem Komposit als auch mit der 
darüberliegenden Schicht gewährleistet werden, da dieser, wie der Name schon sagt, eine adhäsive 
Verbindung zwischen beiden Systemen herstellt. Die Verträglichkeit muss dabei über den gesamten 
Temperaturbereich vorhanden sein, damit Versagensmechanismen vermieden werden können. [16] 
Eine weitere wichtige Voraussetzung für eine erfolgreiche Beschichtung des CMCs ist die Phasenstabili-
tät. Die Bauteile in der Flugzeugturbine werden über große Temperaturbereiche eingesetzt. Keramische 
Werkstoffe können Polymorphe besitzen, wodurch es zu Phasenumwandlungen bei wechselnden Tempe-
raturbereichen kommen kann. Mit diesen Umwandlungen gehen Dichtedifferenzen sowie Volumensprün-
ge einher, wenn sich die Kristallstruktur ändert. Daher muss darauf geachtet werden, dass alle sich mög-
licherweise bildenden Phasen die hier beschriebenen Anforderungen gewährleisten können. Ist dies nicht 
der Fall können Rissbildungen auf Grund von Zug- beziehungsweise Druckspannungen entstehen. [16] 
Um gegen die vorherrschende Atmosphäre in der Turbine resistent zu sein, ist das EBC System so aufge-
baut, dass der Top Coat vor allem gegen den Wasserdampf schützen soll. Der Wasserdampf erzeugt, wie 
in Abbildung 2 gezeigt, die größten Abtragsraten im Siliziumkarbid. Aus diesem Grund sind heißkorrosi-
onsbeständige Werkstoffe als Beschichtungsmaterial wünschenswert. Der Bond Coat soll dagegen vor 
allem eine Sauerstoffresistenz aufweisen. Durch den Aufbau einer Oxidschutzschicht kann somit das 
Substratmaterial geschützt werden. [16] 
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2.2.2 Entwicklung des EBC Systems 
Abbildung 4 zeigt die historische Entwicklung verschiedener EBC Systeme sowie die damit jeweils 
erzielbaren Betriebstemperaturen. Die ersten Schichten für Siliziumkarbid wurden in den späten 70ern bis 
Mitte der 80er Jahre des letzten Jahrhunderts entwickelt. Als Schichtmaterial kam Mullit (3Al2O3 ∙ 2SiO2) 




, welcher damit dem des SiC ähnlich ist. Außerdem besitzt 
Mullit eine gute chemische Kompatibilität mit SiC und Si3N4 sowie eine hohe Kriechresistenz und Hoch-
temperaturfestigkeit. [16] 
 
Abbildung 4 Entwicklung der EBC Systeme (modifiziert) [17] 
Da Mullit allerdings keine Langzeitstabilität in einem Umfeld mit Wasserdampf aufweist – es verarmt 
sukzessive an SiO2 – kam es zur Entwicklung der sogenannten ersten Generation von EBC Systemen. Im 
Zentrum dieser Generation stand die BSAS Schicht, eine Verbindung aus Barium-Strontium-
Aluminosilikaten (1-x BaO ∙ x SrO ∙ Al2O3 ∙ 2SiO2, 0 ≤ x ≤ 1). Die Verbindung erfüllte einige der wich-
tigsten Aufgaben eines CMC Turbinenschutzes. Sie hat zum einen eine geringe SiO2 Aktivität, was im 
Umkehrschluss eine hohe Stabilität in Wasserdampf bedeutet. Zum anderen weist sie einen mit SiC gut 




 auf. Dies führt zu nur geringen induzierten Spannungen 
während einer zyklischen Temperaturveränderung. [16] 
Da BSAS mit Siliziumkarbid eine Glasschicht ausbildet, welche zum Abplatzen der Schutzschicht führen 
kann, wurde ein sogenannter Bond Coat notwendig, um die Verbindung zwischen beiden Komponenten 
sicherzustellen. Der Bond Coat bestand aus einer Schicht reinen Siliziums und vervollständigte das erste 
Schichtsystem bestehend aus Silizium-, BSAS-Mullit- und BSAS-Schicht. Bei Temperaturen ab 1400°C 
zeigte BSAS jedoch eine erhöhte Abtragsrate in Wasserdampf, wodurch seine Betriebstemperatur auf 
maximal 1300°C festgelegt werden musste. [18] 
Um höhere Temperaturen im Betriebsablauf möglich zu machen, wurde der Top Coat der zweiten EBC 
Generation aus Seltenen Erden Silikaten hergestellt. [18] 
Die neueste Generation von EBCs setzt vollkommen auf Seltene Erden Silikate im Top Coat und einen 
Silizium Bond Coat. Trotz vieler Effizienzverbesserungen weisen die state-of-the-art EBCs immer noch 
Schwachstellen auf. Der Silizium Bond Coat entwickelt eine SiO2-Schicht, welche mit zunehmender 
Betriebsdauer anwächst. Sobald die Dicke der Oxidschicht einen kritischen Wert erreicht, kommt es zu 
Segmentationsrissen auf Grund der allotropen Phasenumwandlung, die sich zu Grenzflächenrissen aus-
breiten. So können sich die Risse dann weiter fortpflanzen und zum Abplatzen des Schichtsystems 
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führen. Der Spannungsaufbau zwischen der thermisch gewachsenen Oxidschicht und dem darüber lie-
genden EBC ist ein kritischer Faktor, der zum Versagen führt. Um dies zu verhindern, müssen die darüber 
liegenden Schichten dicht sein und einen geringen Sauerstoffdiffusionskoeffizienten aufweisen, damit 
Wasser- und Sauerstoffdiffusionsprozesse minimiert werden. [19] Außerdem ist es sinnvoll, die thermisch 
entstandene Oxidschicht (TGO-Schicht) durch beispielsweise Silikatbildungen mit einem Dotieroxid 
aufzubrauchen. Eine andere Möglichkeit wäre die Volumensprünge des gebildeten Cristobalit durch 
Dotiermaterialien einzudämmen. 
2.3 Bond Coat 
Dem Bond Coat kommen mehrere Aufgaben zu. Er dient als Sauerstoffbarriere und Oxidationsschutz-
schicht für den SiC Werkstoff. Zudem stellt er die Verbindung zwischen den keramischen Schichten des 
Environmental Barrier Coatings und dem SiCf/SiC CMC dar. Der Bond Coat ist nötig, da SiC, wie in 
Kapitel 2.1 beschrieben, zwar eine Oxidschicht ausbildet, diese aber zu Schädigungen im Werkstoff 
führen kann. Durch den Oxidationsprozess des Siliziumkarbides kommt es zur Bildung von CO2 oder 
CO. Des Weiteren kann die auf SiC gebildetet TGO-Schicht, aufgrund der CTE-Differenz zwischen SiO2 
und SiC, zu einem Versagen des EBCs bei Temperaturwechseln führen. 
Eine weitere wichtige Aufgabe des Bond Coats ist der Schutz gegen Sauerstoff. Er dient damit als Opfer-
schicht des SiCf/SiC Systems und soll Sauerstoff durch die Bildung einer Oxidschicht vom weiteren 
Vordringen in den Werkstoff abhalten. Dabei wird der Sauerstoff durch die niedrige Sauerstoffdiffusion 
der SiO2-Schicht von der Substratoberfläche ferngehalten. Der metallische Anteil der Siliziumschicht 
dient als Reservoir und bindet den restlichen, trotz Oxidschicht durchdiffundierenden, Sauerstoff. [16]  
Auf Grund der zyklischen Temperaturschwankungen ist ein duktiler Werkstoff von Vorteil, da die leicht 
unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten Spannungen in den Schichten induzieren können. 
Diese können sich in spröden Materialien schneller zu Rissen ausbilden. [20] 
2.3.1 Probleme des Si Bond Coat 
Kapitel 2.1 beschreibt die Probleme der auf Siliziumkarbid basierenden Werkstoffe, welche zur Notwen-
digkeit eines Beschichtungssystems führen. Da der Bond Coat aus reinem Silizium besteht, bildet dieser 
in Kontakt mit Sauerstoff eine TGO-Schicht aus, die bei langen Betriebszeiten eine kritische Dicke 
erreichen kann. Die passive Oxidation ist der hier stattfindende Hauptprozess. [21] 
Mit Sauerstoff wird eine kristalline SiO2-Schicht gebildet. Diese hat bei geringem Druck vier stabile 
Polymorphe. Zunächst formt sich Quarz, dieser wandelt sich bei etwa 573°C von 𝛼-Quarz nach 𝛽-Quarz 
um. Temperaturen um 867°C führen zu einer Umwandlung des Quarzes zu Tridymit, welcher bei etwa 
1470°C in Cristobalit übergeht. Der Schmelzpunkt, für ideale Bedingungen, liegt bei etwa 1713°C. [15]  
Cristobalit wird typischerweise in den EBC Schichten gefunden. [15] Ein Problem dieses SiO2-Allotrop 
ist dabei die reversible Umwandlung des Cristobalits von seiner 𝛼-Tieftemperatur- zu seiner 𝛽-
Hochtemperaturphase. Da die Umwandlung mit einem spezifischen Volumensprung von 2,8% zusam-
menhängt, werden zusätzliche Spannungen in den Werkstoff eingebaut. Dieser Effekt kann vertikale 
Risse durch das Oxid initialisieren, die letztendlich zu einem Absplittern der EBC Schichten führen, 
wodurch der Komposit ungeschützt zurückbliebe. [22] [23] 
Tabelle 1 fasst die beiden wichtigsten Eigenschaften hinsichtlich der mechanischen Spannungen des 
Siliziumkarbids, Siliziums und der sich bildendenden Siliziumdioxidpolymorphe zusammen.  
2 Wissenschaftlicher Hintergrund 
9 
Tabelle 1 Eigenschaften von Siliziumkarbid, Silizium und Siliziumdioxid [24] [25] [26] [27] [22] [28] 










SiC 3,2 4,67 
Si 2,3  2,57 (293 K) 
4,33 (1000 K)  
SiO2 (amorph) 2,2  0,5 (293-1273 K) 
α-Cristobalit 2,33  9,5  
β-Cristobalit 2,18  4,5  
 
Ein weiteres Problem sind die mechanischen Eigenschaften des Siliziums, welche stark temperaturabhän-
gig sind. Es zeigt ein sprödes Verhalten bei Temperaturen bis etwa 600°C. Erst dann erreicht Silizium 
seinen spröd-duktil Übergang. Aus diesem Grund hat seine Bruchzähigkeit bei Raumtemperatur nur 
geringe Werte von etwa 0,8-0,9 MPa m
1/2
 aufzuweisen. Bei hohen Temperaturen lässt aber demnach die 
Festigkeit nach und führt mit hohen Kriechraten zu Delaminationen. [29] [20] 
2.4 Yttriumoxid 
Die Seltenen Erdelemente haben sich, wie schon in Kapitel 2.2 gezeigt, als geeignete Kandidaten für EBC 
Systeme erwiesen. Als Oxide bilden diese, in Verbindung mit SiO2, Silikate, welche für EBC Systeme 
günstige Eigenschaften mit sich bringen. Die chemischen Reaktionen, die zum Silikat führen, sind in den 
folgenden Formeln dargestellt. Im Fokus dieser Arbeit steht dabei das Diyttriumtrioxid, welches mit SiO2 
ein Mono- (Y2SiO5) und ein Disilikat (Y2Si2O7), wie in den Formeln (7), (8) und (9) dargestellt, ausbilden 
kann. [30]  
Y2O3 + SiO2  Y2SiO5 
 
  (7)
Y2SiO5 + SiO2  Y2Si2O7   (8)
Y2O3 + SiO2  Y2Si2O7 
 
  (9)
Yttrium wurde auf Grund der Eigenschaften seiner Silikate ausgewählt, um als Dotierungselement in 
seiner oxidierten Form im Silizium Bond Coat zu dienen. Wie in 2.1 beschrieben, ist der CTE ein Haupt-
kriterium bei der Auswahl von möglichen Schichtmaterialien. Das Disilikat von Y2O3 mit SiO2 zeigt 
einen sehr ähnlichen CTE wie der Grundwerkstoff Siliziumkarbid, verdeutlicht in Abbildung 5. Dagegen 
hat das Monosilikat einen ungünstigeren höheren CTE. [31] [32] 
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Abbildung 5 Korrosionsverhalten von keramischen Materialien bei Temperaturen von 0-1450°C. Darge-
stellt ist die Oberflächenkorrosionsrate über dem Wärmeausdehnungskoeffizienten [11] 
Beide Silikate aus Yttrium zeigen einen geringen Elastizitätsmodul, einen geringen Wärmeausdehnungs-
koeffizient und eine geringe Rezessionsrate im strömenden Wasserdampf sowie eine geringe Sauerstoff-
permeabilität. Des Weiteren zeichnen sich die Verbindungen durch eine gute Erosionsresistenz aus. [33] 
Untersuchungen haben gezeigt, dass Y2SiO5 eine geringe SiO2-Aktivität hat. Darüber hinaus weist es eine 
geringe Verflüchtigungsrate in strömendem Wasserdampf auf. Aus thermochemischer Sicht ist es jedoch 
nicht kompatibel mit der thermisch wachsenden SiO2-Schicht, verdeutlicht in Abbildung 6. Dagegen ist 
Y2Si2O7 thermochemisch kompatibel mit SiO2, zeigt jedoch eine etwa um den Faktor 100 höhere 
Verflüchtigungsrate in strömendem Wasserdampf. [30] [34] 
Ein weiterer Vorteil von Beschichtungen aus Yttriumsilikaten als Sauerstoffbarriere sind unter anderem 
die höheren Betriebstemperaturen durch höhere Schmelzpunkte und höhere eutektische Temperaturen. 
[33] Um die Schmelztemperaturen und die möglichen Phasenkombinationen nachvollziehen zu können, 
hilft das pseudobinäre Y2O3-SiO2 Phasendiagramm.  
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Abbildung 6 Kalkuliertes Phasendiagram Y2O3-SiO2 [35] 
Das pseudobinäre Phasendiagramm von Y2O3 und SiO2 in Abbildung 6 zeigt vier Allotrope von Y2Si2O7, 
die auch als Hochtemperaturphasen bezeichnet werden. Die Umwandlung von α-Y2Si2O7 nach β-Y2Si2O7 
erfolgt bei etwa 1225°C, die Umwandlung nach γ-Y2Si2O7 bei 1445°C. γ-Y2Si2O7 wandelt sich bei 
Temperaturen von 1535°C in δ-Y2Si2O7 um. Der Schmelzpunkt des Disilikates ist schließlich bei 1775°C. 
Neben den beschriebenen vier Phasen sind noch weitere vier Allotrope bekannt. Als Tieftemperaturphase 
ist y-Y2Si2O7 und 𝑧-Y2Si2O7 bekannt, y-Y2Si2O7 ist bei Temperaturen unter 1000°C vorzufinden. [36] 
[37] Das 𝑧-Y2Si2O7 wird in der Literatur nur wenig beschrieben. [38] 𝜁-Y2Si2O7 und 𝜂-Y2Si2O7 sind die 
letzten bekannten Allotropen des Disilikates, welche ebenfalls wenig erforscht sind. [36] Dazu kommen 
noch zwei Allotrope des Y2SiO5. Eine metastabile Apatit Phase in Form von Y4Si3O12 oder Y4.67(SiO4)3O 
kann ebenfalls bei Reaktionen mit SiO2 entstehen, jedoch meistens nur in Anwesenheit von Kontaminati-
onen. [39]  
Die in EBCs häufig auftretenden Polymorphe sind in Tabelle 2 mit ihren jeweiligen Eigenschaften zu-
sammengefasst.  











Y2O3 5,01 9,5 
X1-Y2SiO5 4,4 8,7(1473 K) 
X2-Y2SiO5 4,44  7,77 (1473 K) 
α-Y2Si2O7 4,30 8,0 (293-1473 K)  
β-Y2Si2O7 4,03 4,1 (293-1673 K)  
γ-Y2Si2O7 4,04 3,9 (293-1473 K)  
δ-Y2Si2O7 4,11 8,1 (293-1673 K)  
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γ-Y2Si2O7 ist die favorisierte der allotropen Formen für die EBC Beschichtungen. Einmal gebildet, 
verhält es sich zum einen über einen großen Temperaturbereich, von Raumtemperatur bis 1550°C, stabil. 
Zum anderen weist γ-Y2Si2O7 wie auch β-Y2Si2O7 den passendsten CTE auf. [43] Ein niedriger Wär-
meausdehnungskoeffizient und ein niedriger Elastizitätsmodul können zudem die Wärmespannungen, 
welche durch große Temperaturwechsel erzeugt werden, vermindern. [43] 
2.5 Hafniumoxid 
Hafniumoxid gehört zur Gruppe IV der Übergangmetalloxide. Es ist nah mit den bekannteren Materialien 
Titanoxid und Zirkonoxid verwandt und zählt in seiner metallischen Form ebenso zu den Reaktivelemen-
ten. Als Material für EBC Schichten ist es wegen seiner hohen Schmelztemperatur, chemischen Reakti-
onsträgheit, seines niedrigen Dampfdrucks und seiner guten Phasenstabilität interessant. In Bezug auf die 
Struktur und chemische Reaktionsfähigkeit ist HfO2 fast identisch mit ZrO2 und häufig davon nicht zu 
unterscheiden. Es hat eine monokline Struktur bei Raumtemperatur, erlebt aber einen Phasenübergang zu 
einer tetragonalen Struktur um den Temperaturbereich von 1750-1950°C. Dieser liegt deutlich oberhalb 
der angedachten Zieltemperatur und ist somit unproblematisch. Der Schmelzpunkt liegt bei 2800°C. [44] 
Y. Shinoda, D. B. Marshall, und R. Raj haben bereits gezeigt, dass HfO2 mit 30 vol% SiC eine Art 
Nanokomposit ausbildet, wobei SiC das Kornwachstum von HfO2 beeinflusst. Dieser Nanokomposit 
zeigte eine hohe Festigkeit und eine gute Beständigkeit bei Temperaturen um 1600°C. Des Weiteren 
führten Wärmebehandlungen von 1600°C für 10 h an Luft bei dieser Probe zu einer Hafnon-Bildung 
(HfSiO4). Durch diese Umwandlung der hafniumreichen Partikeln mit SiO2 entstand eine dichte Oxid-
schicht aus SiO2 mit Hafnon Partikeln. Grund dafür ist vor allem der Dichteunterschied von Hafnium und 
Hafnon. Dieser beträgt etwa 1,71 g/cm
3
. [45] 
HfO2 + SiO2  HfSiO4   (10)
Abbildung 7 zeigt die Morphologie einer 82,7 wt% SiOC - 17,3 wt% HfO2 Probe, hierbei werden HfO2 
Ausscheidungen im Nanokomposit deutlich. [46] 
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Abbildung 7 Repräsentative TEM Hellfeldbilder zeigen die Entwicklung einer Zone mit HfO2 Ausfäl-
lungen nahe einer inneren Grenzfläche während der Alterung bei 1300°C; für (a) 1 h, (b) 10 h, (c) 
100 h, und (d) für 200 h.[46]  
Das Phasendiagramm in Abbildung 8 verdeutlicht die oben erwähnte Bildung von Hafnon aus Hafni-
umoxid und Siliziumoxid. Das Hafnon zeichnet sich durch selbstheilende Eigenschaften in Form von 
einer dichten Schichtbildung mit SiO2 aus, wodurch es für Beschichtungen interessant ist. So können 
etwa entstandene Risse wieder geschlossen werden. Außerdem ist der CTE von Hafnon näher an dem 
CTE des Siliziums als der des Hafniumoxides [44] [47] 
 
Abbildung 8 Pseudobinäres HfO2-SiO2 Phasendiagramm [48] 
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Die in dieser Arbeit zu erwartenden Verbindungen auf Hafniumoxid-Basis sind in der Tabelle 3 zusam-
mengefasst. Dabei zeigt sich, dass Hafnon einem dem Silizium ähnlicheren CTE hat als Hafniumoxid, 
was eine Bildung dieser Phase vorteilhaft macht. 











HfO2 9,68 5,3 
HfSiO4 6,97 3,6 
2.6 Physical Vapor Deposition 
Die Physical Vapor Deposition (PVD) bezeichnet eine Gruppe von vakuumgestützten Beschichtungsver-
fahren, die sich grob in die Technologien des thermischen Verdampfens und jene der Kathodenzerstäu-
bung unterteilen lassen. Das in dieser Arbeit angewendete Verfahren, das Magnetronsputtern, ist der 
zweiten Gruppe zuzuordnen, weshalb ausschließlich diese Technologie betrachtet werden soll. Die PVD 
zählt zu den Verfahren der Dünnschichttechnologien. Üblicherweise überschreiten die mit Magnet-
ronsputtern abgeschiedenen Schichten Dicken von mehr als einigen Mikrometern nicht. Dabei kommen 
vielfältige Kombinationen fast aller Metalle und Legierungen sowie keramische Werkstoffe als mögliche 
Schichtmaterialien in Frage. [50] 
2.6.1 Kathodenzerstäubung 
Das Sputtern bezeichnet einen PVD Prozess, bei dem einzelne Teilchen des Ausgangswerkstoffs, hier 
Target genannt, durch Beschuss mit energiereichen Ionen herausgeschlagen werden und in die Gasphase 
übergehen. Die so herausgelösten Teilchen bewegen sich in der Vakuumkammer über große Strecken 
frei, bis sie schließlich auf einer Oberfläche kondensieren. 
Der Sputterprozess wird in einer Prozesskammer im Hochvakuum betrieben. Als Prozessgas kommen 
Edelgase, meist Argon, zum Einsatz, welche fortwährend in die Kammer eingeleitet werden. Durch 
kosmische Strahlung entsteht eine spontane Ionisation einzelner Edelgasatome. Auf Grund einer negati-
ven elektrischen Spannung werden die positiven Argonionen zur Targetoberfläche hin beschleunigt. 
Dabei finden weitere Stoßprozesse mit anderen Teilchen statt. Eine Stoßkaskade wird ausgelöst, wodurch 
weitere Atome ionisiert werden können und ein Plasma entsteht. Die einschlagenden Argonionen können 
somit durch inelastische Stoßprozesse vorwiegend neutrale Atome aus dem Target herausschlagen. Das 
Plasma sorgt hierbei dafür, dass die Targetbombadierung kontinuierlich bestehen bleibt, wodurch Atome, 
Moleküle, Ionen und Cluster aus der Targetoberfläche herausgeschlagen werden. [50] 
Innerhalb des Sputterprozesses kann man zwischen verschiedenen Arten unterscheiden. Eine dieser 
Arten, welche im Folgenden auch für die Herstellung der Schichten angewendet wurde, ist das DC-
Sputtern. Hierbei wird durch das Anlegen einer Spannung an der Kathode und mit dem in die Vakuum-
kammer eingeleiteten Prozessgas (Argon) eine anomale Glimmentladung erzeugt. Dadurch werden die 
Argonionen auf die Kathode hin beschleunigt und setzen den Sputterprozess in Gang. Bei der DC-
Kathodenzerstäubung ist zu beachten, dass nur elektrisch leitende Materialien genutzt werden können, da 
es ansonsten zur Ausbildung einer Raumladung kommt, die den Prozess zum Erliegen bringt. [50] 
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Abbildung 9 Schematischer Aufbau einer einfachen DC-Sputteranlage [51] 
Eine weitere genutzte Zerstäubungsart ist das Hochfrequenzsputtern, auch HF-Sputtern genannt. Diese ist 
vor allem für dielektrische Materialien geeignet. [52] Hierbei wird zwischen Anode und Kathode ein 
hochfrequentes Wechselfeld angelegt, was dazu führt, dass die Ionen und Elektronen abwechselnd in 
beide Richtungen beschleunigt werden. Wegen des größeren Masse-Ladungs-Verhältnisses der Elektro-
nen gegenüber den Ionen gelangen während der positiven Halbwelle am Target mehr Elektronen auf 
dessen Oberfläche. Dies führt zu einer negativen Aufladung. Positive Argonionen werden so von der 
Targetoberfläche angezogen und der Prozess kann dabei stabil aufrechterhalten werden. [50] 
Wird zur Intensivierung des Zerstäubungsprozesses ein Magnetfeld hinter dem Target angelegt, spricht 
man vom sogenannten Magnetronsputtern. Hier findet eine Überlagerung des elektrischen und magneti-
schen Feldes statt. Daher bewegen sich die Elektronen nicht mehr parallel zu den elektrischen Feldlinien, 
sondern entlang einer spiralförmigen Bahn. Durch die Verlängerung der Flugbahn, können die Elektronen 
mehr Gasionen erzeugen. Das erhöhte Aufkommen der Ionen im Bereich der Targetoberfläche, welches 
parallel zum Magnetfeld liegt, lässt die sogenannten Erosionsgräben entstehen. [50] 
2.6.2 Schichtwachstum 
Der Prozess des Schichtwachstums kann in drei Schritte aufgeteilt werden. Der erste Schritt ist das 
Anlagern der Targetatome auf der Substratoberfläche. Dies geschieht durch Übertragung der kinetischen 
Energie der einfallenden Atome auf das Gitter, wodurch die Targetatome zu locker gebundenen Adato-
men werden. Die Adatome können nun auf der Oberfläche diffundieren und Energie mit dem Atomgitter 
des Substrats austauschen, bis sie entweder durch Verdampfung oder Sputtern desorbiert oder in ein 
Niederenergiegitter absorbiert werden. Zum Schluss passen die neu eingebrachten Atome ihre Position im 
Gitter durch Diffusionsprozesse so an, dass sich ihre potenzielle Energie minimiert. [53] 
Dem beschriebenen Anlagerungsprozess liegen vier grundlegende Mechanismen zu Grunde. Diese sind 
das Anlagern an Gitterfehlstellen, die Oberflächendiffusion, die Feststoffdiffusion und die Desorption. 
Die Prozesse hängen mit der Rauheit der Substratoberfläche, der Aktivierungsenergie der Oberfläche, der 
Feststoffdiffusion und der Sublimationsenergie zusammen. Bei vielen Metallen stehen die Energien in 
Zusammenhang mit ihrem Schmelzpunkt (Tm) oder sind proportional zu diesem. Auf dieser Erkenntnis 
basieren die bekannten Zonenmodelle für die resultierende Mikrostruktur der abgeschiedenen Schichten 
von Movchan-Demchishin, Sanders und Thornton, welche die Beziehung T/Tm, auch als homologe 
Temperatur bezeichnet, berücksichtigen. [53] 
Abbildung 10 zeigt das Modell nach Thornton, welches eine Weiterentwicklung der Movchan-
Demchishin-Überlegungen ist. Das Modell wird insgesamt in vier Zonen eingeteilt. Diese sind sowohl 
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von dem Temperaturquotienten T/Tm als auch von dem vorherrschenden Argondruck abhängig. Zone I 
besteht aus spitzzulaufenden, abgerundeten Stängeln, die durch Zwischenräume voneinander getrennt 
sind. Der Wachstumseffekt wird vor allem durch die Oberflächenrauheit, den hohen Argondruck und den 
Depositionsfluss verstärkt. Die Übergangszone T besteht aus einer dichten Anordnung von schwer defi-
nierbaren faserigen Körnern ohne freie Korngrenzen. In Zone 2 wachsen die kolumnaren Körner in die 
Breite mit steigender, homologer Temperatur. Die letzte Zone, Zone 3, entwickelt ihre Struktur aus 
equiaxialen Körnern mit wachsendem Durchmesser bei steigendem T/Tm, durch den Einfluss der Fest-
stoffdiffusion. [53] 
 
Abbildung 10 Einfluss von Substrattemperatur und Argongasdruck auf die Mikrostruktur nach Thornton 
[54] 
Je nach Zone weisen die metallischen beziehungsweise keramischen Schichten verschiedene mechanische 
Eigenschaften auf. Zone T wird dabei durch seine hohe Fehlstellendichte charakterisiert. Diese führt 
dazu, dass Strukturen mit hoher Härte und Festigkeit aber geringer Duktilität entstehen. Die dichtgepackte 
Zone 1 zeichnet sich ebenfalls durch eine hohe Härte, aber eine geringe laterale Festigkeit bei Metallen 
aus. Dieselbe Zonenstruktur führt bei Keramiken zu geringen Härten mit sinkendem T/Tm. Der Grund 
dafür ist die Sensitivität von Keramiken gegenüber Fehlstellen. [53] 
In den darauffolgenden Zonen, 2 und 3, verringert sich die Härte und Festigkeit von Metallen mit stei-
gendem Temperaturquotienten. Verantwortlich dafür ist die Kornvergröberung. Zone 3 kommt dem 
jeweiligen geglühten Vollmaterial damit sehr nahe. Für keramische Komponenten bedeuten die Zonen 2 
und 3 eine Erhöhung der Härte mit steigendem T/Tm. [53] 
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3 Zielsetzung und Motivation 
Wie im Kapitel 2 dargestellt verlangt Siliziumkarbid aufgrund seiner chemischen Reaktion mit Sauerstoff 
und Wasserdampf nach einem Beschichtungssystem, dem Environmental Barrier Coating, welches eine 
Verflüchtigung des Werkstoffes und einen oxidativen oder korrosiven Angriff verhindert. Ein Bestandteil 
des EBC Systems, der auf Silizium basierende Bond Coat, soll im Rahmen dieser Arbeit untersucht und 
weiterentwickelt werden. Die Aufgabe des Bond Coats besteht darin, die Adhäsion zwischen Substratma-
terial und dem EBC System zu verbessern sowie das Substrat gegen Oxidation zu schützen.  
Bisherige Untersuchungen haben gezeigt, dass reines Silizium als Bond Coat gut funktioniert, jedoch ein 
Optimierungsbedarf bezüglich der sich ausbildenden Oxidschicht und Festigkeit bei sehr hohen Tempera-
turen und der Langzeitstabilität besteht. Eine künftig angedachte Einsatztemperatur in der Nähe des 
Schmelzpunkts von 1414°C und ein bei mittleren Temperaturen um 600°C auftretender spröd-duktil 
Übergang verringern die mechanische Festigkeit. [29] Ein großer Unterschied der Wärmeausdehnungsko-
effizienten von Siliziumoxid und Silizium führt zu erhöhten Spannungen und somit zu Rissbildungen. 
Durch das Dotieren mit Hafniumoxid soll eine Verstärkung der Schicht erreicht werden, sowohl für das 
Silizium als auch für das TGO. Ebenso setzt man mit der Bildung von Hafnon auf eine verdichtete SiO2-
Schicht, die eine Rissbildung unterdrückt. Ein Dotieren der Siliziumschicht mit Yttriumoxid soll vor 
allem die Vergrößerung der Oxidschicht durch die günstige Disilikatphasenumwandlungen eindämmen. 
Damit ist die Phasenbildung des Yttriumdisilikates aus Yttriumoxid und Siliziumoxid gemeint, wodurch 
sich der Anteil der reinen Siliziumoxidphase verringern soll. Die Proben werden bei 1250°C bis zu 1000 
h thermozyklisch in Laborluft ausgelagert. Durch die in Kapitel 4 beschriebenen Analysemethoden sollen 
die folgenden Fragestellungen erörtert werden. 
1. Welchen Einfluss haben der Dotierungsgehalt, der Dotierungswerkstoff und die zyklische Oxidati-
onstestzeit auf das Oxidationsverhalten? 
2. Welche Mikrostruktur stellt sich in Abhängigkeit von dem Dotierungsgehalt, dem Dotierungs-
werkstoff und der zyklischen Oxidationstestzeit ein?  
3. Welche Phasen bilden sich in Abhängigkeit von dem Dotierungsgehalt, dem Dotierungswerkstoff, 
der Lokalisierung und der zyklischen Oxidationstestzeit? 
4. Welche mechanischen Eigenschaften stellen sich bei Raumtemperatur in Abhängigkeit von dem 
Dotierungsgehalt, dem Dotierungswerkstoff und der zyklischen Oxidationstestzeit ein? 
Die Ergebnisse der Analyse sollen den Vergleich zum reinen Silizium Bond Coat zeigen und Vor- bezie-




Um die Fragestellungen aus Kapitel 3 beantworten zu können, wurden die Schichten mit Hilfe eines 
PVD-Verfahrens hergestellt. Im Anschluss erfolgte ein thermozyklischer Oxidationstest über unterschied-
liche Zeitspannen. Die hergestellten und behandelten Schichten wurden verschiedenen Analysemethoden 
unterzogen. Zu diesen Methoden zählen die Rasterelektronenmikroskopie, die Röntgendiffraktometrie, 
die Transmissionselektronenmikroskopie, die 3D Tomographie, die Härtemessung und die Nanoindentie-
rung. Eine detaillierte Vorgehensweise und Durchführung wird im Folgenden erörtert. 
4.1 Probenherstellung 
SiCf/SiC CMCs sind als kommerzieller Werkstoff nicht verfügbar, daher wurden für Proben dieser Arbeit 
Substrate aus monolithischem SiC (Hexoloy SA, Fa. CoorsTek GmbH, Mönchengladbach, Deutschland), 
mit den Abmaßen von 10 mm, 10 mm und 4 mm, genutzt. Die Schichtherstellung erfolgte mit einer 
Magnetronsputteranlage (Z400, Systec Vacuum Systems, Karlstadt, Deutschland). Insgesamt wurden fünf 
Beschichtungen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen hergestellt. Die Proben wurden vor der 
Beschichtung durch einen fünfstufigen Prozess gereinigt. Mit Hilfe von Argonplasma in der Beschich-
tungskammer erfolgte eine Argonätzung der Oberfläche von zehn Minuten vor dem eigentlichen Be-
schichtungsverfahren. Der Ätzvorgang wurde bei einem Druck von 5 10
-2
 mbar mit einem Argonfluss von 
10 sccm, einer BIAS Spannung von -500 V, einer Pulsfrequenz von 250 kHz und einer Pulsdauer von 1,5 
µs betrieben. Dieser Schritt dient dazu die Oberfläche zu reinigen und die spätere Schichtadhäsion durch 
Aktivierung zu erhöhen.  
Die Beschichtungsparameter folgen in Tabelle 4 und Tabelle 5. Dabei fasst Tabelle 4 die für alle Sputter-
prozess konstant gehaltenen Parameter zusammen, während Tabelle 5 die variierten Stellgrößen auflistet. 
Es ist zu beachten, dass die Temperatur keinen geregelten Wert annimmt, sondern sich während der 
Kathodenzerstäubung selbstständig einstellt. Die Temperatur wurde mit zwei neben den Proben befindli-
chen Thermoelementen ermittelt.  
In der Beschichtungskammer ist der Probenhalter in der Mitte der Kammer platziert. Dort kann er um 
seine eigene Achse rotieren. Die beiden Targets sind an gegenüberliegenden Enden der Kammer befes-
tigt. Durch die Probenrotation werden Nanolagen aus Atomen der jeweiligen Targets alternierend auf den 
Proben abgeschieden. Die Rotationsgeschwindigkeit wurde dabei maximal gehalten, um eine möglichst 
homogene Verteilung der Oxidpartikel durch das Aufbringen von möglichst dünnen Lagen zu bewirken. 
Die Leistungen an den Targets beeinflusst ebenfalls die Dicke der Schicht und damit die Zusammenset-
zung der resultierenden Beschichtung. 
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Tabelle 4 Allgemeine konstante Parameter geltend für alle Beschichtungszusammensetzungen 




Prozessdruck (mbar) 4,5 10
-3
 
Argonfluss (sccm) 7,5 
Sauerstofffluss (sccm) 0,2 



























100 Si 2,5 130 750 750  3,7 11 
40 Si - 60 HfO2 5 130 400 35 450 1,7 9,9 
64 Si - 36 HfO2 6,5 110 400 20 225 1,6 12,8 
75 Si - 25 YO1,5 7 110 400 20 230 1,2 10,4 
87 Si - 13 YO1,5 3,5 130 800 20 230 2,0 8,6 
 
Um die Zusammensetzung der Proben ermitteln zu können, wurden die Ergebnisse aus der energiedisper-
siven Röntgenanalyse (EDX) der unbehandelten Schichten, als as-coated bezeichnet, genutzt. Kapitel 4.3 
geht näher auf die EDX Messung ein.  
Der Anteil des metallischen Dotierwerkstoffes aRE errechnet sich aus dem Atomprozentanteil des Metalls 
xRE geteilt durch den gesamten Atomprozentanteil von Dotiermetall und Silizium xSi.   
a𝑅𝐸 =  
𝑥𝑅𝐸
𝑥𝑅𝐸 +  𝑥𝑆𝑖
   (11)
Aus dem Metallanteil ergibt sich der Oxidanteil aO. 
a𝑂 =  𝑎𝑅𝐸 ∙ 𝐹   (12)
Der Faktor F ergibt sich aus den gebundenen Sauerstoffteilchen, welche im Falle der Hafniumverbindung  
2 und bei der Yttriumverbindung 1,5 sind, unter Annahme idealer Stöchiometrie.  
a𝑅𝐸𝑂 =  a𝑂 +  𝑎𝑅𝐸    (13)
Der Gesamtanteil aREO aus der Metall-Sauerstoff-Verbindung wird in Molprozent angegeben.  
4.2 Thermozyklischer Oxidationstest 
Der thermozyklische Oxidationstest der Proben wurde in einem Ofen bei 1250°C durchgeführt. Die 
Proben wurden dabei samt Probenhalter für 60 min im Ofen gehalten und anschließend herausgefahren 
und für 10 min durch aktive Abkühlung mittels Ventilatoren auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Versu-
che fanden alle in Laborluft statt. Der thermozyklische Oxidationstest wurde dem thermostatischen 
vorgezogen, um den Effekt der Wärmeausdehnung, der möglichen Phasenumwandlungen sowie die 
thermische Schockresistenz der Schichten nachvollziehen zu können. Die mikrostrukturellen und mor-
phologischen Veränderungen der Schichten über die Zeit sowie das Oxidationsverhalten und die Ausbil-
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dung der TGO-Schicht wurden anhand verschiedener Auslagerungszeiten analysiert. Die Zeiten sind in 
Tabelle 6 zusammengefasst.  
Tabelle 6 Testmatrix 
 Akkumulierte Testzeit (h) 
Zusammensetzung 
(mol%) 
0 10 20 50 100 300 500 1000 
100 Si X X  X X  X X 
40 Si - 60 HfO2 X X X X X X X X 
64 Si - 36 HfO2 X X X X X X X X 
75 Si - 25 YO1,5 X X X X X X X X 
87 Si - 13 YO1,5 X X X X X X X X 
 
Die Proben mit der Testzeit null Stunden sind die als as-coated bezeichneten Proben, an welchen keine 
Wärmebehandlung stattgefunden hat.  
Da bei reinen Siliziumschichten eine reine Oxidation zu SiO2 erwartet wird, wurden für diese Proben 
nicht alle Auslagerungszeiten durchgeführt. 
Der Temperatur-Zeit-Zyklus ist in Abbildung 11 abgebildet. Dieser zeigt die Temperatur des Ofens 
selbst, die Probentemperatur und die Solltemperatur. Die Proben wurden mittels Halterungen stehend mit 
ihren beschichteten Seiten nach außen zu den Ventilatoren zeigend in einem Kreis aufgestellt. 
 
Abbildung 11 Temperaturverlauf eines Testzyklus; links: vollständiger Zyklus; rechts oben: Aufwärm-
kurve; rechts unten: Abkühlkurve 
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4.3 Rasterelektronenmikroskopie und 
energiedispersive Röntgendiffraktometrie 
Die Proben wurden mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM), DSM Ultra 55 Zeiss NTS, im polier-
ten Querschliff sowie teilweise von oben im „Top-View“ untersucht. Querschnittsaufnahmen wurden von 
allen Proben angefertigt. Dazu wurde mit einer Präzisionstrennmaschine mit Hilfe einer Diamanttrenn-
scheibe eine Scheibe der Probe abgetrennt. Um die Schicht zu stabilisieren wurde ein Epoxy-
Zweikomponentenkleber der Firma Gatan aufgetragen und mit einem SiC Gegenstück eine Sandwich-
struktur aufgebaut. Anschließend erfolgte das Warmeinbetten dieser Verbindung in leitfähigen Kunst-
stoff, um sie mit Diamantscheiben, 20 µm und 8 µm, schleifen zu können. Der verwendete Druck belief 
sich auf 25 N. Um etwaige Risse in der Schicht, die dem Trennvorgang geschuldet sind, zu eliminieren, 
sollte mindestens 0,5 mm in die Probe hineingeschliffen werden. Das Polieren beinhaltete drei Schritte, 
wobei eine alkoholische Diamantsuspension von 3 µm, eine Oxidsuspension aus Al2O3 mit der Körnung 
0,05 µm und am Schluss Wasser benutzt worden sind. Hierbei wurde der Druck auf 20 N reduziert. Vor 
den REM Untersuchungen mussten die Proben dünn mit Platin beschichtet werden, um Aufladungseffek-
te zu vermeiden. 
Die REM Aufnahmen wurden mit zwei verschiedenen Detektoren erstellt. Für alle Proben wurde der 
Sekundärelektronendetektor mit einer Beschleunigungsspannung von 5 kV genutzt. Die benutzte Blen-
denöffnung betrug 30 µm. Der Arbeitsabstand lag zwischen 8,5-10 mm.  
Weitere Aufnahmen erfolgten an den mit Hafniumoxid dotierten Proben nach 10 h, 100 h und 1000 h 
durch den Energy Selective Backscatter (ESB) Detektor. Dabei waren ein Arbeitsabstand von etwa 2 mm, 
eine Spannung von 1 kV und eine Absaugspannung von 500 V nötig, um ein hochaufgelöstes Bild zu 
erzeugen. Da der Detektor nur Rückstreuelektronen zählt um ein Bild zu erzeugen, unterscheidet er sich 
somit von dem oben verwendeten Sekundärelektronendetektor. Er erreicht damit einen höheren Material-
kontrast und eine bessere Auflösung der Phasenstrukturen. Diese Aufnahmetechnik war notwendig, um 
die Größe der Partikel mit ImageJ analysieren zu können.  
Die chemische Zusammensetzung wurde mittels EDX gemessen. Mit Hilfe des EDX Detektors (Inca, 
Oxford Instruments, Abingdon, UK), werden chemische Analysen von Oberflächen unter Verwendung 
von charakteristischer Röntgenstrahlung möglich gemacht. Die Energie der Röntgenstrahlung ist element-
spezifisch und wird mit Hilfe einer Softwaredatenbank einem Element zugewiesen. Bei den Messungen 
wurden 5 kV für die Silizium und Y2O3 Proben genutzt und 15 kV Beschleunigungsspannung für die mit 
HfO2-dotierten Proben. Die zur korrekten quantitativen Analyse benötigte Anregungsenergie sollte dabei 
die spezifische Anregungsenergie um den Faktor 2-2,5 übersteigen. 
Ein Linescan mit Hilfe des EDX Detektors erfolgte nur mit den Proben des reinen Siliziums und den 
beiden Hafniumoxid Varianten mit den Zeiten as-coated, 10 h, 100 h und 1000 h. Die Analyse dient im 
Verlauf der Arbeit der Untersuchung des Oxidschichtwachstums, da insbesondere die Dicke des TGOs 
bei der dotierten Variante nicht immer eindeutig optisch bestimmt werden konnte. Die Beschleunigungs-
spannungen betrugen ebenfalls 5 kV für reines Silizium und 15 kV für die Hafniumoxidproben.  
Draufsichtsaufnahmen wurden von den Proben mit den Zeiten as-coated, 10 h und 1000 h gemacht. Um 
keine Risse durch mechanische Einwirkungen hervorzurufen, wurden diese Aufnahmen im unbehandelten 
Zustand vor dem Trennvorgang angefertigt. Der Sekundärelektronendetektor wurde mit einer Beschleu-
nigungsspannung von 2 kV für diese Abbildungen genutzt. Um mögliche Aufladungen der nicht-
leitfähigen Bestandteile zu vermeiden, war dafür ein Arbeitsabstand von 4-5 mm notwendig.  
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4.4 Bildanalyse von REM Aufnahmen zur 
Quantifizierung der Schichtmerkmale 
Die Open-Source Software ImageJ half die in Kapitel 4.3 mit dem ESB-Detektor aufgenommenen Pro-
benbilder analysieren zu können. Das Ziel hierbei war, die Größenverteilung der durch Hafniumoxid 
gebildeten Partikel zu bestimmen. Dabei lag das Interesse sowohl auf der Verteilung innerhalb der 
Schicht, als auch auf deren Veränderung durch die Auslagerung. Aufnahmen mit einer Vergrößerung von 
50.000 wurden hierbei zur Analyse genutzt, um selbst feine Partikel zuverlässig detektieren zu können.  
Zu Beginn der Bildanalyse war es notwendig, den Maßstab des Bildes festzulegen. Dafür wurde mit dem 
„Straight Line“ Werkzeug der Maßstab abgemessen und über die „Set Scale“ Methode der gemessenen 
Anzahl von Pixeln eine Länge zugeordnet. Diese Operation diente dazu, entsprechende Längeneinheiten 
an Stelle von Pixeleinheiten für spätere Messungen zu erhalten. Der interessierende Bereich des Bildes 
konnte nun freigeschnitten werden und stand für weitere Analysen zur Verfügung. Als erstes wurde ein 
Median Filter angewendet, um Rauscheffekte des Bildes zu verringern. Durch den Segmentation Editor, 
einem Plug-In, geschrieben von Johannes Schindelin, Francois Kusztos und Benjamin Schmid, war es 
möglich, über Grauwerteinstellungen die hafniumreichen Partikeln von den siliziumreichen Phasen und 
Poren zu trennen. [55] Danach wurde über das Werkzeug „Analyze Particles“ die Größe der einzelnen 
hafniumreichen Phasen bestimmt. Die Partikel, welche sich mit dem Rand des Bildes schneideten, wur-
den bei dieser Analyse mit eingerechnet, weil sehr viele zusammenhängende Partikel auftraten, wodurch 
größere Flächen hätten wegfallen können. Da nur die wenigsten Partikel eine runde Form besaßen und 
außerdem konvexe und konkave Umrisse aufzeigten, diente als Größendurchschnittswert der maximale 
Feretdurchmesser. Er ist die größte Entfernung zwischen zwei parallel verlaufenden Geraden, die das 
Objekt einschließen. [56] Mit Hilfe von Origin 8.6 konnten diese Werte weiter analysiert und graphisch 
ausgewertet werden. Um die Feretdurchmesser miteinander vergleichen zu können, wurden die Ergebnis-
se in Form von Histogrammen dargestellt. Dazu wurden die Bingrößen hBin mit der Formel nach Freed-
man und Diaconis berechnet. [57] 







IQR steht hierbei für den Interquartilsabstand und n für die Anzahl der Messungen. [57] 
Die wichtigsten Schritte der ImageJ Analyse sind in Abbildung 12 zusammengefasst. 
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Abbildung 12 Analyseschritte zur Partikelbestimmung mit Hilfe von ImageJ; a) Bildausschnitt festge-
legt; b) nach Filter Median; c) nach Segmentation Editor; d) nach Analyze Particles 
Des Weiteren half ImageJ die Entwicklung der Schichtdicke selbst und der TGO Dicke zu ermitteln. Die 
Aufnahmen mit Hilfe des Sekundärelektronendetektors und einer Vergrößerung von 3.000 beziehungs-
weise 10.000 wurden hierfür verwendet. Hierbei wurden vertikale Linien, den Dicken entsprechend, in 
das Bild gelegt und diese durch das „Measurement Tool“ vermessen. Mit dem zuvor ermittelten Maßstab 
war es möglich einen Mittelwert zu berechnen, welcher im Weiteren mit den EDX Linescans und den 
Oxidationskurven korreliert werden konnte.  
4.5 Gewichtsmessung zur Erstellung von 
Oxidationskurven 
Um die Kinetik des Oxidationsprozesses und damit die Entwicklung der TGO-Schicht sowie eine 
Schichtschädigung detektieren und nachvollziehen zu können, erfolgte eine Gewichtsmessung der 1000 h 
thermozyklisch getesteten Proben. Nach der Probenherstellung wurden die Proben mit Hilfe von Silizi-
umkarbid Schleifpapier der Körnung 320 an allen Seiten, außer der beschichteten, von Schichtrückstän-
den gereinigt, um nahezu gleiche Bedingungen für die Messung zu schaffen. Die Proben wurden zunächst 
alle 10 h mit einer Mikrogrammwaage ME5-OCE der Firma Satorius gewogen und nach 100 h alle 20 h 
bis 60 h. Eine Vergleichsprobe mit denselben Abmaßen aber ohne Beschichtung, also reines Siliziumkar-
bid, diente als Referenz. Die exakten Abmaße aller Proben wurden mit einer Mikrometerschraube be-
stimmt. 




Zunächst war es nötig die Gesamtoberfläche S der Proben zu ermitteln. 
S = (L ∗ B + B ∗ H + H ∗ L) ∗ 2   (15)
Danach erfolgte die Berechnung der Teiloberfläche A, die beschichtet worden ist.  
A = L ∗ B   (16)
Theoretisch ergab sich die Masse X der Teiloberfläche A, welche beschichtet sein kann, aus der Subtrak-
tion der Gesamtmasse M und der Restmasse R des Bulkmaterials. Da durch das Wiegen jedoch nur die 
Gesamtmasse bekannt war, musste zunächst die Masse des Bulkmaterials errechnet werden.  
X = M – R    (17)
Über die Restmasse der Referenzprobe RSiC, konnte die Restmasse der beschichteten Proben RBC berech-
net werden.  










Durch die ermittelte Restmasse RBC ergab sich somit die Masse XBC der beschichteten Teiloberfläche A. 
Analog aus dieser Formel ließ sich natürlich auch XSiC der Referenzprobe berechnen. 
XBC =  MBC −  RBC 
 
  (20)








Das Ziel der Bestimmung der Masseänderung war es einen Oxidationsmechanismus und die daraus 
folgenden Oxidationsraten berechnen zu können. Abbildung 13 zeigt die möglichen Verläufe, welche bei 




Abbildung 13 Idealisierte kinetische Gesetzmäßigkeiten der Hochtemperaturoxidation [58] 
Da bei der Siliziumoxidation laut Literatur vor allem die passive Oxidation erwartet wird, muss die 
Änderung der Masse über die Zeit quadriert werden. Folgen die Graphen dann einer Geraden, kann 
daraus die parabolische Wachstumskonstante kp über die Zeit t bestimmt werden. [58] 
∆m2
𝐴2 𝑡
=  𝑘𝑝  
  (22)
4.6 3D Tomographie  
Als Slice and View bezeichnet man die Methode, bei der ein Probenbereich mittels eines Zweistrahlmik-
roskopsystems (Dual Beam), bestehend aus einem Focused Ion Beam (FIB) und einem REM, schichtwei-
se abgetragen wird, nachdem zuvor von jeder abzutragenden Lage ein Bild erzeugt worden ist. Die 
aufgenommenen Bilder können danach mit Hilfe einer geeigneten Software rekonstruiert werden, 
wodurch ein dreidimensionaler Aufbau des Probenbereichs entsteht.  
Die Durchführung und Auswertung der Methode wurde in dieser Arbeit am Lehrstuhl für Funktionswerk-
stoffe von Prof. Dr.-Ing. Frank Mücklich der Universität des Saarlandes realisiert. Für den experimentel-
len Teil wurde das Model Helios NanoLab600 von FEI benutzt und zur späteren Auswertung die Soft-
ware Amira 5.4.3.  
Um die 100 h thermozyklisch getestete 60 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht für die Tomographie 
vorzubereiten war es notwendig an der ausgewählten Stelle eine Platinschicht mittels Elektronenstrahl 
und Ionenstrahl abzulagern, um einen sogenannten Curtaining-Effekt zu vermeiden. Durch den Curtai-
ning-Effekt wird statt eines scharfen Bildes ein unscharfes, einem gewellten Vorhang ähnelndes Bild 
erzeugt. [59] Eine weitere Platinschicht wurde über der linken Ecke der Probenplatinschicht aufgetragen, 
da hier das Orientierungskreuz für eventuelle Driftvorgänge aufgebracht wurde.  
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Nach dieser Oberflächenbearbeitung wurde der Graben rund um die interessierende Stelle ausgehoben. 
Dabei trug der Ionenstrahl Probenmaterial ab bis nur noch das Volumen unter der Platinschicht zu drei 
Seiten hin freistand. Die Probe befand sich bei der Behandlung mit dem Ionenstrahl in einem 52° Winkel, 
sodass dieser senkrecht auf die Probenoberfläche auftraf. Abbildung 14 zeigt die fertig präparierte Probe. 
Das Slice and View wurde mit einer Schrittweite von 10 nm Abstand angefertigt. Die Aufnahmen mittels 
REM Sekundärelektronendetektor wurden aufgrund von Aufladungseffekten mittel Bildinterpolation aus 
64 schnell gerasterten Bildern erzeugt. Ein Pixel war dabei 6,25 nm auf 6,25 nm groß. 
   
Abbildung 14 3D Tomographie der ausgewählten Probenstelle der 60 mol% HfO2-dotierten Silizium-
schicht 100 h thermozyklisch getestet bei 1250°C; links: vorher; rechts: nachher 
Die Analyse der Schicht mit Hilfe von Amira begann mit dem sogenannten Alignment, wobei die Bilder 
aufeinander möglichst deckungsgleich angeordnet werden müssen. Danach konnten das Zuschneiden der 
interessierenden Stelle und auch die Filteranwendung erfolgen. Bei dieser Probe, 100 h getestete 60 mol% 
HfO2-dotierte Siliziumschicht, erzeugte der Non-Reduction-Non-Local Means Filter eine deutliche 
Trennung der Grauwerte und eine Bildrauschreduzierung. Anschließend fand eine Segmentierung der 
Phasen statt, sodass das Programm die Hafniumoxidpartikel vom Rest der Probe, dem Silizium, dem 
Siliziumoxid und den Poren, unterscheiden konnte.  
Durch die segmentierte Darstellung konnte mit Hilfe der Software MAVI des Fraunhofer-Instituts für 
Techno- und Wirtschaftsmathematik ITWM die Konnektivität der Partikel dargestellt werden, die über 
eine zweidimensionale Darstellung nicht nachvollziehbar gewesen wäre. 
4.7 Röntgendiffraktometrie 
Die Röntgendiffraktometrie nutzt die Beugung von Röntgenstrahlen an den Netzebenen von Kristallen, 
um Phasen analysieren zu können. Für diese Analyse wurde das Röntgendiffraktometer D5000 von 
Siemens genutzt. Dieses nutzte eine monochromatische Cu 𝐾𝛼-Strahlung, welche eine Wellenlänge von 
𝜆 = 1,5406 Å besaß. Damit wurde ein Bereich von 10-80° 2Θ mit einer Schrittweite von 0,02° abgeras-
tert. Die Messzeit der Analysen betrug 6 Sekunden pro Schrittweite. Alle Messungen wurden mit einer 
Divergenzblende von 0,6 mm und einer Streustrahlblende von 0,6 mm durchgeführt. Der Detektorspalt 
betrug 0,6 mm. Zur Aufnahme der Diffraktogramme wurde die Bragg-Brentano-Geometrie genutzt. Die 
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Software EVA/Topas 4.2 von Bruker diente zur Identifizierung der Phasen mit der Datenbank PDF-2 
Release 2011 RDB, International Centre for Diffraction Data (ICDD).   
4.8 Transmissionselektronenmikroskopie 
Das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) kam in dieser Arbeit zum Einsatz, um die Phasenidentifi-
kation zu verifizieren. Auf Grund der Größe der gebildeten Ausscheidungen war eine eindeutige Elemen-
tanalyse mit dem REM EDX Detektor nur bedingt möglich. Für die TEM Untersuchungen wurde die 
Probe 500 h 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 verwendet.  
Die Versuche sowie die Auswertung wurden von B. Eng. Philipp Watermeyer, Zentrale Analytik und 
Metallographie des DLR-Instituts für Werkstoff-Forschung, durchgeführt. 
4.8.1 Probenpräparation durch FIB  
Da die Proben für das Transmissionselektronenmikroskop elektronentransparent sein mussten, erfolgte 
zunächst eine Zielpräparation mit der FIB Anlage, Dual Beam FIB Helios 600i. Bei dieser diente ein 
Galliumionenstrahl zur Generierung der Bilder beziehungsweise zur Behandlung der Proben. Da das hier 
verwendete Gerät ein Dual Beam war, besaß es zusätzlich auch einen Elektronenstrahl, welcher ebenfalls 
Bilder aufnehmen konnte.  
Für die Präparation der Lamelle war es wichtig einen rissfreien Bereich auf der Schicht zu finden, um die 
mechanische Stabilität der Lamelle sicherstellen zu können. Ein Graben wurde ausgehoben in dessen 
Mitte ein Probensteg von etwa 1 µm Breite herausragte. Die Lamelle wurde an dem Mikromanipulator 
befestigt, mit Hilfe des Ionenstrahls von der Probe gelöst und auf der TEM-Lanzette angebracht. Danach 
erfolgte die Ionendünnung zweier Bereiche auf weniger als 100 nm Dicke, welche für die TEM Untersu-
chungen von Relevanz sind, da man die Elektronendurchlässigkeit zur Beugungsanalyse gewährleisten 
muss.  
4.8.2 Phasenanalyse durch Elektronenbeugung 
Im TEM Tecnai F30 der Firma Philips wurden verschiedene im REM zuvor identifizierte Stellen, durch 
Elektronenbeugung auf ihre Phase hin untersucht. Bei dieser Methode trifft der Elektronenstrahl auf das 
Kristallgitter der Probe und wird an der Netzebenenschar reflektiert. Dadurch entsteht ein Beugungsbild 
des Kristallgitters. Es treten Maxima auf, wenn die reflektierte Welle ein ganzzahliges Vielfaches der 
Wellenlänge der einfallenden Welle ist. Die Beugung unterliegt dabei dem Braggschen Beugungsgesetz. 
[60] 
Die Einkristallbeugung wurde durchgeführt, um nur die Netzebenenscharen in Beugungsorientierung des 
Korns deutlich abbilden zu können und somit die Phasenidentifizierung zu erleichtern. 
Die Auswertung erfolgte mit Hilfe der durch die Röntgendiffraktometrie gefundenen Phasen. Dabei 
wurden die Millerschen Indizes der gefundenen Phasen bei der Kristallbeugung mit denen in der Daten-
bank, PDF-2 Release 2011 RDB, International Centre for Diffraction (ICDD), verglichen.  
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4.9 Mechanische Charakterisierung 
Auf Grund der thermozyklischen Oxidationstests, der Phasenumwandlungen und Wärmeausdehnungsko-
effizienten entstanden Spannungen in den Schichten, welche sich auf die mechanischen Eigenschaften 
auswirken können. Um diese Auswirkungen auf die Schichten erstmals zu charakterisieren, wurden 
Härtemessungen und Nanoindentierungen der Hafniumoxid-dotierten Schichten und der reinen Silizium-
schichten durchgeführt. 
4.9.1 Mikrohärtemessung 
Die statische Härteprüfung wurde mit dem Model Clemex St-2000 durchgeführt. Der Vickers Härteprüf-
kopf wurde bei den Messungen verwendet. Die Prüfparameter sind in der Tabelle 7 zusammengefasst, 
dabei wurde sich an der DIN EN ISO 6507-1 Norm orientiert. In Abbildung 15 ist der Prüfvorgang sowie 
der hinterlassene und später auszumessende Eindruck gezeigt. 
Tabelle 7 Parameter der Vickershärteprüfung 
Vickerspyramidenspitze (°) 136 
Prüfkraft F (mN) 29,43  49,05  
Vickershärte (HV) 0,003 0,005 
Prüfzeit (s) 10  
Mindestabstand zwischen Eindrücken 2,5 ∗ Diagonale des Eindruckes 
 
Abbildung 15 Vickershärteprüfung [61] 
Die Prüfung erfolgte mit den in Kapitel 4.3 beschriebenen eingebetteten Querschnittsproben. Die Abdrü-
cke wurden in allen Schichten mit genügend Abstand vom Rand gesetzt. Auf Grund der geringen Prüf-
kraft mussten die Prüfeindrücke mit Hilfe des REM ausgemessen werden. Dabei wurde der Inlens Detek-
tor mit einer Beschleunigungsspannung von 5 kV verwendet, um durch den deutlicheren 
Topographiekontrast die Eindrücke ausfindig zu machen. Mit zwei unterschiedlichen Prüfkräften wurde 
gemessen, um das Auftreten von Volumeneinflüssen überprüfen zu können. 
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Mit den bestimmten Diagonalen dv wurde die Vickershärte HV mit folgender Formel berechnet. Die 
Diagonalen wurden in Millimeter angegeben.  







Die Nanoindentierung wurde an der Universität des Saarlandes am Lehrstuhl für experimentelle Metho-
dik der Werkstoffwissenschaften von Prof. Dr. mont. Christian Motz durchgeführt. 
Die Messung erfolgte am Tribo-Indenter TI 900 der Firma Hysitron mit einer Berkovich Spitze. Die 
Geometrie der Spitze zeigt Abbildung 16. Diese hat im Originalzustand einen Spitzenradius von etwa 100 
nm. Da durch die Indentierung jedoch Abnutzungen erfolgen, hatte die Spitze bei der Durchführung 
dieser Messungen einen Durchmesser von etwa 400 nm. Um möglichst gleiche Messhysteresen erhalten 
zu können, musste darauf geachtet werden, Oberflächen mit geringer Rauheit zu indentieren. Mit Hilfe 
des eingebauten Rasterkraftmikroskops (AFM) war es möglich, die genauen Stellen der Indents auf der 
Schicht auszuwählen und nach der Indentierung zu untersuchen. Dabei wurde ein Bildausschnitt von 25 
µm auf 25 µm aufgenommen.  
 
Abbildung 16 Geometrie der Berkovich Spitze [62] 
Die Indentmessungen wurden mit einer konstanten Eindringtiefe von 100 nm und 160 nm durchgeführt. 
Da die Proben inhomogen waren, sollte mit den unterschiedlichen Indenttiefen der Einfluss des Volumens 
überprüft werden. Die in Abbildung 17 gezeigten Kurven repräsentieren den gefahrenen Indentweg und 
gleichzeitig die Messmethode. Die sichtbaren Plateaus, waren nötig um einen Drift der Probe vermeiden 
zu können.  
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Abbildung 17 Fahrweg des Nanoindenters in die Probe über die Zeit; links: 100 nm Eindringtiefe; 
rechts: 160 nm Eindringtiefe 
Durch die aufgenommenen Kraft-Eindringtiefen-Hysteresen berechnete die Software automatisch die 
Härte HB sowie den reduzierten Elastizitätsmodul Er.  













Pmax ergibt sich aus dem Verlauf der Hysterese und ist der Wert der höchsten Last. AB steht für die Fläche, 




Die Ergebnisse der zuvor beschriebenen Versuche und Analysen werden vorgestellt, um Antworten auf 
die definierten Fragestellungen zu finden. 
5.1 Zeitliche Entwicklung von Mikrostruktur und 
Morphologie 
Wie in Kapitel 4 beschrieben, erfolgte nach der Herstellung der Proben deren zyklische Oxidation bei 
1250°C. Im Folgenden werden die Ergebnisse der Rasterelektronenmikroskopie dargelegt. Die verschie-
denen Schichtzusammensetzungen sind dabei kapitelweise voneinander getrennt.  
5.1.1 Siliziumkarbid ohne Bond Coat 
Eine unbeschichtete Probe des monolithischen Siliziumkarbides wurde als Referenz verwendet, um das 
Oxidationsverhalten der Bond Coats zu analysieren. Diese soll gleichzeitig die Ausmaße der Oxidation an 
dem Substrat zeigen und somit die Notwendigkeit eines Bond Coats darlegen. Anhand der REM Auf-
nahmen in Abbildung 18 wird die Auswirkung einer thermozyklischen Behandlung nach 1000 h bei 
1250°C deutlich. Im Querschnitt lässt sich die Oxidationsschicht erkennen, welche von Rissen durchzo-
gen ist. Auf Grund des Fortschritts und Ablösens der TGO-Schicht ist das darunterliegende Grundmateri-
al ebenfalls in oberflächennähe von Rissen durchzogen. Anhand der Draufsicht wird deutlich, dass die 
SiO2-Schicht von Mud Cracks durchzogen ist. Das Rissmuster der TGO-Schicht erinnert an ausgetrock-
neten Schlamm, wovon der Name abgeleitet wurde. 
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Abbildung 18 Siliziumkarbidsubstrat nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; links: 
Querschnitt; rechts: Draufsicht; unten: Querschnitt mit kleinerer Vergrößerung 
5.1.2 100 mol% Si Bond Coat 
In Abbildung 19 ist die as-coated Probe zu sehen. Deutlich lässt sich die kolumnare Wachstumsstruktur 
im Querschnitt der Probe erkennen. Verantwortlich dafür ist die Herstellungsart, der Magnetronsputter-
prozess. Bei diesem handelt es sich um ein abbildendes Beschichtungsverfahren.  
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Abbildung 19 Siliziumschicht im Zustand as-coated; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
Die Schicht ist dicht, mit Ausnahme von wenigen Mikroporen und hat keine Risse. Feine Zwischenräume 
sind jedoch an den Grenzflächen der Kolumnarstängel zu erkennen. Des Weiteren haftet die Beschich-
tung vollständig an dem Substrat. Die Messung der Schichtdicke ergibt 11 µm. Die EDX Messungen 
bestätigen, dass eine reine Siliziumschicht vorliegt. Die Draufsicht zeigt das für das Sputtern typische 
Blumenkohlmuster der Schicht, wobei die angesprochenen Zwischenräume nochmals deutlich zu erken-
nen sind.  
Nach 10 h thermozyklischer Auslagerung zeigt Abbildung 20 eine veränderte Schichtmorphologie im 
Vergleich zu der as-coated Schicht. Vertikal verlaufende Oxidpfade, welche aufgrund der kolumnaren 
Wachstumsstruktur zuerst mit Sauerstoff in Verbindung kommen, verschließen die vormals vorliegenden 
Zwischenräume. Außerdem entsteht eine neue Schicht an der Oberfläche, welche sich mit Hilfe der EDX 
Analyse als Oxidschicht identifizieren lässt. Diese hat einen dunkleren Grauton, was durch den Material-
kontrast als leichtere Verbindung identifiziert werden kann. Die Dicke der Gesamtschicht beläuft sich auf 
10,3 µm. Anhand der Draufsicht lässt sich nach 10 h eine rissfreie Beschichtung erkennen, welche im 
Vergleich zu der as-coated Probe geringere Zwischenräume aufweist.  
   
Abbildung 20 Siliziumschicht nach 10 h thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; links: Quer-
schnitt; rechts: Draufsicht  
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Die 50 h, 100 h und 500 h getesteten Proben zeigen eine Vergrößerung der TGO-Schichtdicke. In der 
Schicht sind außerdem vertikale Risse erkennbar. Die Gesamtdicken belaufen sich auf 11,4 µm, 12 µm 
und 12,3 µm. Besonders ab einer Testzeit von 500 h werden die Risse in der Oxidschicht in die Horizon-
tale umgeleitet und wachsen entlang der Grenzfläche von Si und SiO2. Die hellen Streifen, welche die 
Beschichtung bei 100 h Auslagerung umschließen, sind Überstrahlungseffekte aufgrund von leichten 
Aufladungen. Erkennbar in allen Bildern sind die vertikalen SiO2 Kanäle, welche sich jedoch nicht 
vergrößern.  
   
 
Abbildung 21 Siliziumschicht nach 50 h, 100 h, 500 h thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C  
Nach 1000 h nimmt die TGO-Schicht etwa ein Drittel der Schichtdicke ein und beginnt sich von der 
Schicht abzulösen, was Abbildung 22 deutlich macht. Des Weiteren breiten sich die vertikalen Risse 
durch die Schicht, jetzt insgesamt 14,3 µm dick, weiter aus. Die Draufsicht in kleinerer Vergrößerung 
zeigt die Auswirkungen der thermozyklischen Behandlung deutlich durch partielle Abplatzungen der 
Oxidschicht und durch das typische vertikale Rissmuster im Oxid sogenannte Mud Cracks. Der Abstand 
zwischen jeweils zwei vertikalen Rissen in der SiO2-Schicht bleibt dabei über die Breite der Schicht in 
etwa gleich. Die darunterliegende, nichtoxidierte Siliziumschicht bleibt jedoch, von Rissen unbeschädigt, 
weiterhin intakt und hat immer noch eine gute Haftung am Substratmaterial aufzuweisen. Die reine 
Siliziumschicht konnte den Grundwerkstoff Siliziumkarbid auch nach 1000 h thermozyklischer Testdauer 
bei 1250°C vor Oxidation schützen. 
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Abbildung 22 Siliziumschicht nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; links: Quer-
schnitt; rechts: Draufsicht; unten: Querschnitt mit kleinerer Vergrößerung 
5.1.3 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Bond Coat 
Die Entwicklung der Schichtmorphologie der Hafniumoxid-dotierten Siliziumschicht über die Zeit wird 
im Folgenden gezeigt.  
In Abbildung 23 ist die as-coated Probe im Querschnitt sowie der Draufsicht abgebildet. Die Schicht 
haftet vollständig an dem Siliziumkarbid. Die Dicke der Beschichtung beläuft sich auf circa 10 µm. Mit 
Ausnahme der kolumnaren Zwischenräume erscheint die Schicht optisch dicht.  
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Abbildung 23 60 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht im as-coated Zustand; links: Querschnitt; rechts: 
Draufsicht 
Nach der ersten Testzeit von 10 h erscheint im Querschliff (Abbildung 24) eine in ihrer Morphologie 
veränderte Schicht, die 12,3 µm dick ist. Die Schicht hat homogen- und feinverteilte Ausscheidungen, 
welche in der ganzen Schicht zu sehen sind. Durch EDX Messungen und die Grauwerteinstellungen, 
welche sich durch den Unterschied der Atommasse der verschiedenen Elemente einstellt, ist zu vermuten, 
dass die hellen Partikel Hafniumoxid sind. Der dunklere Hintergrund ist demnach die Siliziumschicht. Ein 
feiner dunklerer Saum am oberen Rand der Schicht lässt eine schmale Oxidschicht vermuten. Die Drauf-
sicht lässt keine Risse erkennen, zeigt aber die Wachstumsstruktur der Schicht mit ihren Grenzflächen.   
   
Abbildung 24 60 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht nach 10 h thermozyklischem Oxidationstest bei 
1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
Die Veränderungen mit längerer Auslagerungszeit von 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h sind in Abbil-
dung 25 gezeigt. Die Gesamtschichtdicken belaufen sich auf 12,9 µm, 11,6 µm, 12 µm, 14,8 µm und 15,6 
µm. Es ist zu erkennen, dass mit längerer Auslagerungszeit sowohl die Dicke der Gesamtschicht 
(Abbildung 48) als auch die Dicke der TGO-Schicht anwächst. Die homogene Verteilung der rundlichen 
Ausscheidungen verändert sich ebenfalls mit dem Wachstum der Oxidschicht. Es bilden sich immer mehr 
Agglomerate der hafniumreichen Partikeln aus. 
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Ab 100 h Testzeit lassen sich feine Ausscheidungen am oberen Rand in der Oxidschicht ausmachen. 
Koagulierte Partikel folgen in der fortschreitenden SiO2-Schicht. Die darauffolgende, noch unveränderte 
Siliziumschicht zeigt eine unverändert homogene Verteilung der Partikel. 
Initiale Rissbildung kann bei den Proben ab 300 h thermozyklischer Testdauer ausgemacht werden, wobei 
diese, auch bei längeren Testzeiten, keine schädlichen Ausmaße annehmen. 
   
   
 
Abbildung 25 60 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht nach 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h ther-
mozyklischem Oxidationstest bei 1250°C im Querschnitt 
Die Schicht nach einer Testdauer von 1000 h bei 1250°C ist in Abbildung 26 dargestellt. Die Auswirkun-
gen der thermozyklischen Behandlung zeigen sich vor allem in der Draufsicht und der kleineren Vergrö-
ßerung des Querschnittes. Es sind Risse feststellbar, welche sich durch den ganzen Bond Coat ausbreiten 
können. Diese führen jedoch nicht zum Abplatzen der Schicht und sind in ihrer Anzahl geringer als bei 
der reinen Siliziumschicht nach 1000 h. 
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Abbildung 26 60 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest bei 
1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht; unten: Querschnitt mit kleinerer Vergrößerung 
5.1.4 64 mol% Si - 36 mol% HfO2 Bond Coat 
Mit einem geringeren Anteil an Hafniumoxid verändert sich die Entwicklung der Schicht mit verlängerter 
thermozyklischen Auslagerung im Vergleich zu Kapitel 5.1.2.  
Nach dem Magnetronsputtern zeigt sich eine Schicht mit der Dicke von 12,8 µm. Die blumenkohlartige 
Struktur formt sich ebenfalls (Abbildung 27). 
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Abbildung 27 36 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht im Zustand as-coated; links: Querschnitt; rechts: 
Draufsicht 
10 h Testdauer bewirken eine ähnliche Morphologie wie die in Abbildung 24 mit 60 mol% HfO2-
dotierten Schicht. Die Dicke der gesamten Schicht beläuft sich auf 13,6 µm. Wiederum zeigt sich am 
oberen Rand eine schmale Oxidationsschicht. Die homogene Verteilung der Hafniumoxidpartikel bildet 
sich ebenfalls aus. In der Draufsicht sind im oberen Teil des Bildes kleine Aufladungen zu erkennen, 
welche darauf zurückzuführen sind, dass die Probe für diese Art der Aufnahme nicht mit Platin beschich-
tet wurde.  
   
Abbildung 28 36 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht nach 10 h thermozyklischem Oxidationstest bei 
1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
Die folgenden Aufnahmen in Abbildung 29 zeigen die Proben nach 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h 
thermozyklischer Testzeit, wobei hier ebenfalls eine Dickenzunahme der SiO2-Schicht auszumachen ist 




   
   
 
Abbildung 29 36 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht nach 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h ther-
mozyklischem Oxidationstest bei 1250°C im Querschnitt 
Ab 500 h Testzeit bildet sich, wie schon bei den 60 mol% Hafniumoxid-dotierten Proben, eine leichte 
Koagulation der Hafniumoxidpartikel in der gewachsenen Oxidschicht aus. Des Weiteren sind nach 
dieser Testzeit auch kleine vertikale Risse in der Schicht auszumachen. In Abbildung 30 nach 1000 h 
Testzeit ist die größte Veränderung in der Schicht erkennbar. Diese Schicht hat eine Dicke von etwa 15 
µm und besitzt große Agglomerate von hafniumreichen Partikeln. Die Partikel bleiben in der unoxidierten 
Siliziumschicht homogen und gleichmäßig verteilt. Feine vertikale Risse sind im Querschliff zu sehen, 
diese breiten sich jedoch nicht bis tief in die Schicht aus. In der Draufsicht fallen die Risse sowie die 
helleren Bereiche, welche den Agglomeraten zuzuordnen sind, deutlich auf.  
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Abbildung 30 36 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest bei 
1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
5.1.5 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 Bond Coat 
Das Ergebnis der Yttriumoxid-dotierten Proben nach ihrer Auslagerung wird im Folgenden gezeigt. Die 
as-coated Probe, in Abbildung 31 zu sehen, hat eine Dicke von 10,4 µm. Der feine horizontale Riss, der 
am linken Rand des Probenbildes im Querschnitt sichtbar wird, ist präparationsbedingt entstanden und 
kein Fehler in der Schicht.  
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Abbildung 31 25 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht im as-coated Zustand; links: Querschnitt; rechts: 
Draufsicht 
Die 10 h thermozyklisch oxidierte Probe hat eine Dicke von etwa 13 µm. Zu erkennen sind Poren quer 
durch die Schicht verteilt sowie die Ausscheidungen. Diese können durch EDX als yttriumreiche Berei-
che identifiziert werden. Die Poren sind teilweise gefüllt mit Partikeln des Poliermittels, welches eine 
Suspension auf Al2O3-Basis ist. Die dunkelgrauen Phasen lassen sich als Silizium analysieren. Ein feiner 
Saum am Rand der Schicht lässt sich als eine dünne SiO2-Schicht identifizieren. In der Draufsicht sind 
keine Risse vorhanden, jedoch Lücken aufgrund der Wachstumsstruktur der Beschichtung. 
   
Abbildung 32 25 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 10 h thermozyklischem Oxidationstest bei 
1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
Mit zunehmender Testzeit bleiben die Schichten weiterhin porenreich. Die Oxidschicht, wie schon in den 
vorher beschriebenen Schichten, breitet sich weiter aus. Dazu bilden sich innere SiO2-Phasen um die 
YO1,5-reichen Ausscheidungen herum aus. Diese wachsen mit der zunächst gebildeten TGO-Schicht 
zusammen. Die Dicken der Proben belaufen sich auf etwa 13,8 µm bei 20 h, 14,5 µm bei 50 h, 12,2 µm 
bei 100 h, 13,1 µm bei 300 h und 14 µm bei 500 h. Deutliche horizontale Risse in der Oxidschicht entste-
hen bei dieser Schicht nach 500 h Testdauer.  
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Abbildung 33 25 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h ther-
mozyklischem Oxidationstest bei 1250°C 
Nach 1000 h thermozyklischer Auslagerung ist der Anteil der SiO2-Phase größer als jener der Silizium-
phase in der Schicht. Die yttriumoxidreichen Phasen erscheinen feiner in der Schicht verteilt und agglo-
merieren in der Schicht. Die Dicke beläuft sich auf 16 µm. Risse in der Draufsicht zeigen, dass auch hier 
die SiO2-Phasen durch die thermozyklische Belastung beschädigt wird. Kleinere Abplatzungen sind 
ebenfalls zu erkennen. Eine durchgehende Oxidschicht an der Oberfläche ist nicht erkennbar. 
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Abbildung 34 25 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest 
bei 1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
5.1.6 87 mol% Si - 13 mol% YO1,5 Bond Coat 
Die Entwicklung der Schichten mit 13 mol% YO1,5 zeigt bei der as-coated Variante eine ähnliche Mor-
phologie wie bei den anderen as-coated Schichten auf. Die Dicke der Schicht beträgt etwa 8,5 µm. Verti-
kal verlaufende Grenzflächen sind bedingt durch die kolumnare Wachstumsstruktur der Schicht. Die 
einzelnen Stängel sind in der Draufsicht noch deutlicher zu erkennen. 
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Abbildung 35 13 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht im as-coated Zustand; links: Querschnitt; rechts: 
Draufsicht 
Wie bereits bekannt, bilden sich auch bei dieser Schicht nach der ersten Auslagerungsstufe von 10 h die 
Phasen aus. Im Vergleich zu den höher YO1,5-dotierten Schichten in Kapitel 5.1.5, sind die hellen yttri-
umoxidreichen Ausscheidungen viel kleiner und homogener über die gesamte Schicht verteilt. Die Poren-
verteilung ist feiner als in Kapitel 5.1.5, wobei viele der Poren ebenfalls mit Al2O3 Partikeln gefüllt sind. 
Die Dicke der gesamten Schicht beläuft sich auf 11,8 µm.  
   
Abbildung 36 13 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 10 h thermozyklischem Oxidationstest bei 
1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
Nach einer Testdauer von 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h wachsen die yttriumoxidreichen Ausschei-
dungen und die Poren zunehmend zusammen. Die TGO-Schicht breitet sich ebenfalls aus, deutlich 
erkennbar mit einer horizontalen Grenze, aber auch entlang der hellen Agglomerate sind Silizi-
umoxidphasen auszumachen. Nach 300 h thermozyklischer Testzeit erkennt man deutlich vertikale Risse 
in der Oxidschicht. Die in Abbildung 37 gezeigten Schichten erreichen eine Gesamtdicke von 13,1 µm, 
13,1 µm, 11,8 µm, 12,6 µm und 13,8 µm mit steigender zyklischer Testzeit. Der horizontale Riss nach 20 
h Auslagerung entstand durch eine Rissbildung im Grundwerkstoff SiC und breitete sich in der Schicht 
aus. Es ist kein durch die Schicht selbst verschuldetes Versagen. 
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Abbildung 37 13 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 20 h, 50 h, 100 h, 300 h und 500 h ther-
mozyklischem Oxidationstest bei 1250°C 
Die längste Testdauer von 1000 h erzeugt eine Probe mit der breitesten Oxidschicht dieser Zusammenset-
zung. Deutlich erkennbar sind hier ebenfalls die vertikalen Risse in der Oxidschicht die sich im Interface 
von TGO- und Si-Schicht horizontal ausbreiten können. In der SiO2-Deckschicht sind hierbei yttriumrei-
che Partikel erkennbar. Auch die innere Oxidation von Silizium ist weiter fortgeschritten Die gesamte 
Schicht hat eine Dicke von etwa 14,7 µm und zeigt unverändert Poren und agglomerierte, helle Zonen, 
die yttriumreich sind. Die Draufsicht der Probe macht das Rissbildungsmuster sichtbar. Diese führen 
jedoch nicht zum großflächigen Abplatzen der Schicht. 
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Abbildung 38 13 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest 
bei 1250°C; links: Querschnitt; rechts: Draufsicht 
5.2 Partikelverteilung in HfO2-dotierten Schichten 
Aus den in Kapitel 5.1 gezeigten REM Aufnahmen lassen sich bei den HfO2-dotierten Proben homogen 
verteilte Partikel in den Schichten erkennen. Die Veränderung der Verteilung und die Morphologie der 
einzelnen Partikel mit steigender Oxidationstestdauer soll im Folgenden zunächst in zweidimensionaler 
Form gezeigt werden. Um weitere Aufschlüsse über die Form der Partikel zu erfahren, wurde eine Probe 
mit Hilfe des Slice and View Verfahrens dreidimensional analysiert.  
5.2.1 2D Analyse der HfO2-dotierten Schichten 
Wie in Kapitel 5.5.3 und 5.1.4 zu sehen, bildet Hafniumoxid über die ganze Schicht verteilt Ausschei-
dungen. Um die Partikelgrößenverteilung und deren Ausmaße analysieren zu können, wurden die 10 h, 
100 h und 1000 h Proben beider Zusammensetzungen sowohl durch die Schicht als auch über die Zeit 
verglichen. 
Abbildung 39 zeigt die verwendeten, zusammengesetzten Aufnahmen der Auswertung und illustriert 
gleichzeitig die Veränderung der 60 mol% Hafniumoxid-dotierten Siliziumschichten. Anhand dieser 
Nahaufnahmen wird schon deutlich, dass die hafniumoxidreichen Partikel nach 1000 h Testzeit erheblich 




Abbildung 39 ESB Aufnahmen der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten nach thermozyklischem 
Oxidationstest bei 1250°C; links: 10 h; mitte: 100 h; rechts: 1000 h 
Über die Grauwertanpassungen wurden die Flächen der hafniumreichen Phasen ermittelt. Die genaue 
Anleitung dazu befindet sich in Kapitel 4.4. Die Anteile der 10 h und 1000 h Schichten sind ähnlich, 
wohingegen sich die 100 h Probe mit über 10% im Anteil von den anderen unterscheidet. 
Tabelle 8 Flächenanteile der HfO2-reichen Ausscheidungen analysiert mit ImageJ 
 Oxidationstest bei 1250°C (h) 
 10 100 1000 




Aus der Analyse der einzeln aufgenommenen REM Aufnahmen mit der Software ImageJ konnten zu-
nächst die maximalen Feretdurchmesser der Partikel im Verlauf durch die Schicht dargestellt werden. 
Hierbei wird deutlich, dass bei allen Testzeiten eine Verkleinerung des maximalen Feretdurchmessers in 
Richtung Oberfläche entsteht.  
 
Abbildung 40  Maximaler Feretdurchmesser im Durchschnitt der 60 mol% HfO2-dotierten Silizium-
schichten im relativen Abstand zum SiC Substrat  
In Abbildung 40 ist erkennbar, dass der gemittelte Feretdurchmesser der Partikel mit steigender Auslage-
rungszeit ansteigt. Dabei bewegen sich 10 h und 100 h Testdauer dicht beieinander, wohingegen nach 
1000 h Testzeit der Feretdurchmesser um mehr als 200 nm anwächst. Diese Ergebnisse sind detaillierter 
in Abbildung 41 zusammengefasst. Die Histogramme zeigen die maximalen Feretdurchmesser aller 
Partikel. Diese sind nach Testdauer aufgegliedert. Es ist zu beachten, dass die Haupthistogramme alle die 
gleichen Achsen und Bingrößen haben, um die Ergebnisse besser vergleichen zu können. Die kleinen 
Histogramme haben individuelle Parameter und zeigen 99% der Werte, um eine Detailansicht zu gewähr-
leisten.  
Die Histogramme in Abbildung 41 zeigen das gleiche Ergebnis wie in Abbildung 40 dargestellt. Die 
Feretdurchmesser der Partikel wachsen durch steigende zyklische Testzeit an. Die Testzeiten von 10 h 
und 100 h unterscheiden sich nur wenig. Deutlich erkennbar ist, dass die 10 h Probe mit über 2500 
Partikeln im ersten Bin eine höhere Anzahl an kleinen Feretdurchmessern hat als die 100 h Probe. Außer-
dem sinkt die Anzahl der Partikel im zweiten Bin sowohl nach 10 h, als auch nach 100 h auf über die 
Hälfte ab.  
Die 1000 h Probe hat nicht nur die größten Feretdurchmesser, sondern auch die wenigsten Partikel mit 




Abbildung 41  Partikelgrößenverteilung der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten im Vergleich  
Die analysierten Ausschnitte der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten sind in Abbildung 42 zu 
sehen. Aus den Aufnahmen alleine geht hervor, dass nach 10 h und 100 h Testzeit die homogene Vertei-
lung der Hafniumoxidpartikeln nahezu gleich ist. Einzig die Vergrößerung der TGO-Schichtdicke ist 
signifikant. Die 1000 h Probe dagegen zeigt keine gleichmäßige Verteilung der hafniumoxidreichen 





Abbildung 42  ESB Aufnahmen der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten nach thermozyklischem 
Oxidationstest bei 1250°C; links: 10 h; mitte: 100 h; rechts: 1000 h 
Die aus den zusammengesetzten Bildern, in Abbildung 42 zu sehen, ermittelten Flächenanteile der hafni-
umoxidreichen Partikel sind in Tabelle 9 zusammengefasst. Zur Analyse diente ebenfalls die Segmentie-
rung über Grauwerte mit Hilfe der Software ImageJ. Es wird deutlich, dass der prozentuale Flächenanteil 
der hafniumoxidreichen Partikel nach 1000 h Testdauer im Vergleich zu den relativ konstanten Werten 
der 10 h und 100 h Proben um mehr als 5% ansteigt.  
Tabelle 9 Flächenanteile der HfO2-reichen Ausscheidungen analysiert mit ImageJ  
 Oxidationstest bei 1250°C (h) 
 10 100 1000 
Flächenanteil (%) 19,5 18,8 25,2 
 
Abbildung 43 stellt den Verlauf des gemittelten maximalen Feretdurchmesser im Verhältnis zum relati-
ven Abstand vom SiC Substrat dar. Die 10 h und 100 h Proben zeigen nahezu keine Veränderung im 
Feretdurchmesser vertikal durch die Schicht. Außerdem ist die durchschnittliche Feretgröße bei beiden 
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Schichten ähnlich. Im Vergleich dazu bestätigt die Analyse der 1000 h Schicht ein starkes Wachstum der 
Partikel, was sich in einem größeren durchschnittlichen maximalen Feretdurchmesser zeigt.  
 
Abbildung 43 Partikeldurchschnittsgröße der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten im relativen 
Abstand vom SiC Substrat 
Um auch hier die Partikelanzahl und Größenverteilung der hafniumoxidreichen Partikel besser analysie-
ren zu können, wurden wieder Histogramme der verschiedenen Schichten miteinander verglichen. Wie 
bei der 60 mol% HfO2-dotierten Proben, zeigen die kleineren Histogramme abermals 99% der Werte und 
haben individuell eingestellte Achsen um eine Detailansicht zu gewährleisten. Die Hauptdiagramme sind 
dagegen abermals gleich eingestellt in Bingröße und Achsenskalierung. Der größte Feretdurchmesserwert 
der 1000 h Probe konnte jedoch in dieser Ansicht nicht mit abgebildet werden, da er mit über 4000 nm 
Durchmesser die Diagramme unlesbar machen würde.  
Der zeitliche Verlauf der morphologischen Entwicklung ist mit jenem der 60 mol% HfO2 Proben zu 
vergleichen. Hier ist ein deutlicher Rückgang der Partikelanzahl und ein Wachstum des Feretdurchmes-
sers erkennbar. Der Entwicklungssprung in Größe und Anzahl der hafniumoxidreichen Partikel ist eben-
falls nach 1000 h Testzeit deutlich zu erkennen, wohingegen nach 10 h und 100 h vor allem ein Rückgang 




Abbildung 44 Partikelgrößenverteilung der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten im Vergleich  
5.2.2 3D Analyse der 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Schicht 
Mit Hilfe der Slice and View Analyse wurde das Volumen der Schicht, sowie die Konnektivität der 
Phasen dargestellt. Dafür diente die 100 h thermozyklisch getestete Schicht mit 60 mol% Hafniumoxid. 
In Abbildung 14 erkennt man anhand der vorher/nachher Aufnahmen den analysierten Bereich. Es han-
delt sich dabei um einen Ausschnitt von 6,4 µm auf 5,5 µm auf 5,75 µm, welcher die Übergangszone von 
SiO2 und Si beinhaltet. 
Abbildung 45 zeigt einen dreidimensionalen Probenblock mit einer orange eingefärbten Phase, welche die 
hafniumreiche Phase darstellt und einer grauen Phase, die für das Silizium, das Siliziumoxid, die Poren 




Abbildung 45 Dreidimensionale Rekonstruktion der 60 mol% HfO2-dotierten Schicht nach 100 h 
thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; orange: hafniumoxidreiche Phase; grau: Restphase aus 
Si, SiO2 und Poren 
Entfernt man die graue Phase aus dem Volumenansicht wird der Zusammenhalt der hafniumreichen 




Abbildung 46 Dreidimensionale Rekonstruktion der 60 mol% HfO2-dotierten Schicht nach 100 h 
thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C mit segmentierter Hafniumoxidphase in orange darge-
stellt  
Die Ausbildung eines Netzwerkes aus hafniumreichen Phasen lässt auf eine hohe Konnektivität schließen. 
Ein nur geringer Anteil von 0,1 % vom Gesamtvolumen gehört nicht zu dem Netzwerkvolumen und ist in 
Abbildung 47 dargestellt. Somit kann man bei dieser Probe nicht mehr von einzelnen Partikeln sprechen 
sondern von einem Netzwerk, welches sich durch die Schicht zieht. Im Vergleich zu der zweidimensiona-
len Analyse in Kapitel 5.2.1 gibt die dreidimensionale Slice and View Analyse neben der Konnektivität 
auch Aufschluss über den Volumenanteil und dessen Aussehen. Im weiteren Verlauf kann diese Sicht-




Abbildung 47 Dreidimensionale Rekonstruktion der 60 mol% HfO2-dotierten Schicht nach 100 h 
thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C mit freistehenden Hafniumoxidpartikeln in orange dar-
gestellt  
5.3 Kinetik des Oxidationsverhalten  
Die in Kapitel 5.1 beschriebenen Schichten erfahren eine Veränderung der gesamten Schichtdicken mit 
andauernder Oxidationstestdauer. Diese wird in Abbildung 48 für alle Schichten zusammengefasst 
dargestellt und gilt für die gesamte Schichtdicke inklusive TGO. Zur besseren Übersicht sind in dem 




Abbildung 48 Zeitlicher Verlauf der Gesamtschichtdicken über die Dauer des thermozyklischen Oxida-
tionstests bei 1250°C 
Nach dem ersten Oxidationstest, also nach 10 h effektiver Testzeit, wird ein Wachstum der Schichten mit 
Ausnahme der Siliziumschicht deutlich. Dabei sind die Schichten im Vergleich zu dem amorphen as-
coated Zustand kristallin, was in Kapitel 5.4 beschrieben wird. Nach 100 h ist ein geringer Abfall oder 
Zuwachs der Schichten auszumachen. Die größte Veränderung zeigt hierbei die reine Siliziumschicht, 
welche eine Dickenzunahme von 1,6 µm erfährt. Am Endpunkt nach 1000 h thermozyklischem Oxidati-
onstest ist das Wachstum der Schichten weiter fortgeschritten. Die insgesamt größte Zunahme der 
Schichtdicke im kristallinen Zustand zeigt sich in der 60 mol% HfO2 Schicht mit 5,25 µm. Eine Ausnah-
me bildet die 36 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht, die nahezu keine Veränderung im Vergleich zu der 
Schichtdicke nach 100 h erfahren hat. Diese ist auch Zugleich die Schicht mit der geringsten Schichtdi-
ckenveränderung über die komplette Dauer des Oxidationstests. 
Wie in Kapitel 4.5 beschrieben wurden von den für 1000 h thermozyklisch getesteten Proben nach be-
stimmten Testzeiten deren Gewicht mittels einer Mikrogrammwaage bestimmt. Die Ermittlung der 
Masseänderung der Schicht selbst wurde mit den Formeln (15)-(21) berechnet. Die Ergebnisse der Mas-




Abbildung 49 Zeitlicher Verlauf der Massenänderung pro Fläche über die Dauer des thermozyklischen 
Oxidationstests bei 1250°C 
Während des thermozyklischen Oxidationstests wird eine Zunahme des Probengewichtes festgestellt, 
welches bei den Schichten aus reinem Silizium, beiden YO1,5- und der 36 mol% HfO2-dotierten keinen 
Maximalwert zu erreichen scheint. Diese Schichten weisen nämlich immer noch eine Steigung in ihren 
Kurven bis zum letzten Messwert auf. Einzig die Probe mit 60 mol% HfO2 zeigt eine ansatzweise Sätti-
gung nach etwa 900 Stunden. Die Kurve pendelt sich bis 1000 Stunden auf einen konstanten Wert ein. 
Die Referenzprobe Siliziumkarbid ohne Beschichtung hat den geringsten Gewichtsanstieg. Den größten 
Masseanstieg zwischen zwei Messpunkten zeigt die 25 mol% YO1,5-dotierte Probe zwischen 30 h und 40 
h thermozyklischer Behandlung. Die Rangliste nach 1000 h in Abbildung 49 deckt sich mit der Entwick-
lung der Gesamtschichtdicke (Abbildung 48), wobei die niederdotierte HfO2 Schicht die geringste 
Schichtdicke aufweist, danach reihen sich Silizium, 13 mol% YO1,5 , 25 mol% YO1,5 und am Schluss 60 
mol% HfO2 ein. 
Um die zu Grunde liegende Kinetik, ein parabolisches Wachstum lässt sich vermuten, den jeweiligen 
Oxidationsverhalten zuordnen zu können, ist in Abbildung 50 die quadrierte Masseänderung pro Fläche 
über die Testzeit dargestellt. Mit Hilfe dieser lassen sich die Werte zur Bestimmung der parabolischen 




Abbildung 50 Zeitlicher Verlauf der quadrierten Massedifferenz pro Fläche über die Dauer des ther-
mozyklischen Oxidationstests bei 1250°C  
Für die SiC, Si, 13 mol% YO1,5 und 36 mol% HfO2 Proben können die Wachstumskonstanten über den 
kompletten Zeitraum bestimmt werden, da diese annähernd linear verlaufen. Die Konstante der 25 mol% 
YO1,5-dotierten Siliziumschicht ist nur für den Zeitraum von 40-1000 h zulässig. Bei der 60 mol% HfO2-





Abbildung 51 Parabolische Wachstumskonstanten kp bei einer thermozyklischen Oxidation bei 1250°C 
Die genauen Werte der Gewichtsanstiege nach 1000 h sind in Tabelle 10 dargestellt.  
Tabelle 10 Masseänderung der Proben nach 1000 h thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C  





100 mol% Si 8,99 
40 mol% Si – 60 mol% HfO2 15,29 
64 mol% Si – 36 mol% HfO2 7,64 
75 mol% Si – 25 mol% YO1,5 12,94 
87 mol% Si – 13 mol% YO1,5 9,11 
 
 
Wie schon in Kapitel 5.1 anhand der Querschnitte zu erkennen, bilden die Proben Oxidationsschichten 
aus, mit welchen die Gewichtszunahmen verbunden werden. Die Yttriumoxid-dotierten Schichten zeigen 
auch innere Oxidation, während der Gewichtsanstieg der anderen Schichten nur mit deren TGO-Schicht 
zusammenhängt. Aus diesem Grund wurden nur von den Silizium-, 60 mol% HfO2- und 36 mol% HfO2 
Schichten Linescans mit Hilfe der energiedispersiven Röntgenspektroskopie angefertigt, um den Anstieg 
der Masse mit Bildung und Wachstum der TGO-Schicht nochmals zu verdeutlichen. Die genutzten 
Proben in der Abbildung 52 sind as-coated, 10 h, 100 h und 1000 h. 
Die Ausbreitung der Oxidschicht wird an der Zusammensetzung ersichtlich, die durch den EDX Detektor 
bestimmt wurde. In der Oxidschicht nimmt der Sauerstoffgehalt gegenüber dem Siliziumgehalt zu. Die 
TGO-Schicht beginnt somit an der Stelle, wo der Sauerstoffgehalt gegenüber dem Siliziumgehalt ansteigt. 
Schwankungen sind vor allem in dem Scan der 1000 h Probe bei 5,5 µm zu sehen. Hier sind innerhalb der 
Schicht oxidierte Phasen auszumachen, die für diese Schwankung verantwortlich sein können. Eine 
Reaktionszone von Substrat und Schicht kann mit Hilfe der Linescans nicht festgestellt werden. 
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Abbildung 52 Linescan der reinen Siliziumschichten beginnend am Substrat bis zur Oberfläche nach 
thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; oben links: as-coated; oben rechts: 10 h; unten links: 
100 h; unten rechts: 1000 h 
Aufgrund der homogenen und dichten Verteilung der Hafniumoxidpartikel ist der Hafniumgehalt durch 
die komplette Schicht stabil und verändert sich nur mit Erreichen der Grenzen (Abbildung 53). Silizium 
dagegen nimmt in der Oxidschicht ab, wohingegen der Anteil von Sauerstoff ansteigt. Der Linescan der 
1000 h getesteten Probe zeigt, dass die Schicht nur noch aus einer SiO2-Schicht mit hafniumreichen 




   
   
Abbildung 53 Linescan der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten beginnend am Substrat bis zur 
Oberfläche nach thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; oben links: as-coated; oben rechts: 10 
h; unten links: 100 h; unten rechts: 1000 h 
In der niederdotierten Schicht ist das Wachstum der Oxidschicht langsamer als in der 60 mol% HfO2-
dotierten Schicht. Dabei ist die Dicke der TGO-Schicht nach 1000 h ähnlich der TGO Dicke der 100 h 
getesteten 60 mol% HfO2-dotierten Schicht. Auch hier kann keine Reaktionszone zwischen der Schicht 
und dem Substrat in Abbildung 54 festgestellt werden. 
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Abbildung 54 Linescan der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten beginnend am Substrat bis zur 
Oberfläche nach thermozyklischem Oxidationstest bei 1250°C; oben links: as-coated; oben rechts: 10 
h; unten links: 100 h; unten rechts: 1000 h 
Mit Hilfe der Linescans, die eine erste Einschätzung der TGO Dicke ergeben, können die Schichten 
anhand der REM Aufnahmen ausgemessen werden. Dadurch kann die Dicke der TGO-Schicht mit der 
Massenänderung korreliert werden. Das linke Diagramm der Abbildung 55 zeigt die Auswertung des 
zeitlichen Verlaufs der Oxidschichtdicke, die von der Form her genau wie ihre Masseänderungskurven 
verlaufen. Es ist zu erkennen, dass die 60 mol% HfO2 Proben die größte Oxidschicht bilden und nach 
1000 h Testzeit auch den größten Massegewinn aufweisen. Reine Siliziumschichten und Si-Schichten mit 
36 mol% HfO2 sind sich ähnlich im Wachstum der Oxidschicht und der Masseänderung. Die geringer 
dotierte Yttriumoxid Probe zeigt den niedrigsten Anstieg der TGO-Schicht nach 1000 h, obwohl ihre 
Masseänderung in Abbildung 49 nach 1000 h größer als die der reinen Silizium und der 36 mol% Hafni-
umoxid-dotierten Schicht ist. Das rechte Diagramm der Abbildung 55 zeigt den Schichtverlauf ohne die 
TGO-Schicht. Alle Schichten außer die reine Siliziumschicht gewinnen im Zeitraum as-coated bis 20 h an 
Dicke. Die Siliziumschicht verliert nach der ersten Auslagerung an Dicke. Deutlich erkennbar ist die 
Abnahme der Schichten aus Silizium und Silizium mit Hafniumoxid dotiert im Bereich von 20-1000 h. 
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Die 13 mol% YO1,5-dotierte Schicht ist ab 100 h thermozyklischer Oxidationstestzeit bis nach 1000 h eine 
nahezu gleich dicke Schicht.  
 
Abbildung 55 Zeitlicher Verlauf der Schichtdicken über die Dauer des thermozyklischen Oxidations-
tests bei 1250°C; links: TGO Dicke; rechts: Schichtdicke ohne TGO 
In Tabelle 11 sind die Werte der Änderungen der TGO Dicken aller Auslagerungszeiten zusammenge-
fasst. 
Tabelle 11 TGO-Vergrößerung nach thermozyklischen Auslagerungszeiten bei 1250°C  
 Dicke der TGO-Schicht (µm) nach den Testzeiten bei 1250°C (h) 
Zusammensetzung 10 20 50 100 300 500 1000 
100 mol% Si 0,42  0,92 1,24  3,38 5,58 
40 mol% Si - 60 mol% 
HfO2 
0,89 0,78 3,99 5,86 10,12 12,38 17,37 
64 mol% Si - 36 mol% 
HfO2 
0,64 0,74 1,11 1,62 2,76 3,73 5,39 
87 mol% Si - 13 mol% 
YO1,5 
0,54 0,73 1,23 1,38 2,31 3,2 4,4 
 
5.4 Röntgendiffraktometrie 
Die Röntgendiffraktometrie hilft unterstützend zur EDX Analyse die Phasen der Schichten identifizieren 
zu können. Anhand der Scans kann durch Zu- bzw. Abnahme von Peaks die Phasenentwicklung über die 
Zeit beobachtet werden. 
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5.4.1 100 mol% Si Bond Coat 
Die Phasenanalyse durch Röntgendiffraktometrie erfolgte mit dem reinen Silizium Bond Coat nur mit den 
Proben im Zustand as-coated, 500 h und 1000 h.  
 
Abbildung 56 XRD Scan der Silizium Bond Coat Proben as-coated, 500 h und 1000 h 
Der as-coated Scan lässt erkennen, dass die ungeglühte Schicht röntgenamorph ist, da nur Siliziumkarbid 
detektiert werden kann. Bei den thermozyklisch getesteten Proben kann man schließlich die Silizium-
schicht detektieren. Silizium und Siliziumdioxid können in den geglühten Proben detektiert werden. Weil 
die Schicht nur einige Mikrometer dünn ist, dringen die Röntgenstrahlen immer noch zum Grundwerk-
stoff Siliziumkarbid vor.  
Die Veränderung der Intensität der Peaks zeigt, dass, mit zunehmender Auslagerungszeit, die Signale aus 
der Oxidphase und der Siliziumphase ansteigen, wohingegen das Signal des Grundwerkstoffs SiC gerin-
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ger wird. Der Vergleich der beiden geglühten Proben macht einen Anstieg der Siliziumoxidschicht 
deutlich. Die ungefähren Phasenanteile sind in der Tabelle 12 zusammengefasst. 
Tabelle 12 Semiquantitive Angabe der Phasenanteile (S-Q Tool, EVA 4.1) der Siliziumschichten 
 S-Q Phasenanteile (%) 
Testzeiten  𝛼-Cristobalit Tridymit Si 
as-coated 0 0 0 
500 h 48,2 33,8 18 
1000 h 66,6 15,7 17,7 
 
5.4.2 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Bond Coat 
Für diese Schichtvariante wurde die Röntgendiffraktometrie für alle Probenzustände durchgeführt. Diese 
sind in Abbildung 57 zusammengefasst.  
 
Abbildung 57 XRD Scan der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten 
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Um die Entwicklung der Phasen mit steigender Testzeit besser erkennen zu können, sind in Abbildung 58 
die wichtigsten Veränderungen der as-coated, 10 h, 300 h, 500 h und 1000 h getesteten Proben herausge-
stellt.  
 
Abbildung 58 XRD Ausschnitt der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten von 10-40° 
Wie bei der reinen Siliziumschicht in Kapitel 5.4.1, lässt sich auch hier eine röntgenamorphe as-coated 
Schicht feststellen. Wiederum wird nur Siliziumkarbid detektiert, welches aber auch in den weiteren 
behandelten Proben erscheint.  
Man erkennt mit steigender Testzeit in Abbildung 58, dass die größte Veränderung die Hafni-
umoxidpeaks mit sich bringen, welche ab 500 h zu schrumpfen beginnen. Dagegen beginnen die Hafnon-
peaks ab 300 h Testzeit anzuwachsen, was dazu führt dass in der 1000 h Probe neben SiC nur noch 
Hafnon und Siliziumoxid detektiert werden können. Das Hafniumoxid wandelt sich somit fast vollständig 
in Hafnon um. Siliziumoxid gewinnt im Laufe der Auslagerungszeit ebenfalls an Intensität, was auf die 




Abbildung 59 XRD Ausschnitt der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten von 41,5-58°  
In dem Bereich von 41,5° bis 58° ist kein Siliziumkarbid festzustellen. Siliziumdioxid ist in den Schich-
ten von 10 h bis 300 h mit sinkender Intensität zu erkennen. Die präsentesten Phasen sind Hafniumoxid 
und Hafnon. Das Hafniumoxid weist relativ konstante Peaks bis 500 h Testzeit auf. In der 1000 h Probe 
wird es aber vollständig durch Hafnon ersetzt.  
Aufgrund der Größe der Graphen ist zu beachten, dass kleinere Peaks vernachlässigt werden müssen, da 
diese nicht mehr sichtbar sind. Es handelt sich hierbei vor allem um Siliziumoxidphasen. Dies wird in der 
folgenden Tabelle nochmals verdeutlicht, hier werden alle gefundenen Phasenanteile der verschiedenen 
Schichten aufgezählt. Klar erkennbar ist hierbei der Rückgang von Hafniumoxid mit der Bildung von 
Hafnon ab 300 h Testzeit.  
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Tabelle 13 Semiquantitive Angabe der Phasenanteile (S-Q Tool, EVA 4.1) der 60 mol% HfO2-dotierten 
Siliziumschichten 
 S-Q Phasenanteile (%) 
Testzeiten  HfSiO4 HfO2 𝛼-Cristobalit Tridymit Si 
as-coated 0 0 0 0 0 
10 h  0 45 6,7 0 48,3 
20 h 0 44,4 7,1 0 48,5 
50 h  0 48,1 8,1 0 43,8 
100 h 0 22,6 0 66,8 10,6 
300 h 7,7 45,4 15,5 0 31,4 
500 h 21,4 39,3 16,6 0 22,7 
1000 h 76,7 5,8 17,5 0 0 
 
5.4.3 64 mol% Si - 36 mol% HfO2 Bond Coat 
Die Ergebnisse der Röntgendiffraktometrie sind in Abbildung 60 zusammengefasst. Es handelt sich dabei 
um die 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten.  
Der Überblick macht deutlich, dass die unbehandelte Schicht röntgenamorph ist. Um jedoch die Phasen 
genauer erkennen zu können werden hier ebenfalls in den folgenden Abbildungen die Ausschnitte mit der 
größten Veränderung der as-coated, 10 h, 100 h und 1000 h Testzeit gezeigt, um die Phasenentwicklun-




Abbildung 60 XRD Scan der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten von 10-80° 
Der Bereich von 25° bis 40° in Abbildung 61 macht deutlich, dass sich mit steigender Testdauer ein 
Hafnonpeak entwickelt. Dieser wird hier erst zwischen 500 h und 1000 h Oxidationstest klar sichtbar. 




Abbildung 61 XRD Ausschnitte der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten von 25-40° 
Auch bei diesen Proben kann man bis zuletzt das Substrat Siliziumkarbid feststellen. Um jedoch die 
Schichtphasenanteile miteinander vergleichen zu können, wurde der SiC Anteil hierbei herausgerechnet. 
Im Übrigen zeigt sich in Tabelle 14 ein Rückgang von Silizium und zugleich ein Anstieg des Cristobalits.  
Tabelle 14 Semiquantitive Angabe der Phasenanteile (S-Q Tool, EVA 4.1) der 36 mol% HfO2-dotierten 
Siliziumschichten 
 S-Q Phasenanteile (%) 
Testzeiten  HfSiO4 HfO2 𝛼-Cristobalit Si 
as-coated 0 0 0 0 
10 h  0 38,4 7,3 54,3 
20 h 0 23,6 35,8 40,6 
50 h  0 37,8 8,5 53,7 
100 h 0 42,2 11,9 45,9 
300 h 0 40,7 13 46,3 
500 h 5,7 42,1 17,4 34,8 




5.4.4 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 Bond Coat 
Die Phasenbestimmung durch Röntgenstrahlung aller 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 Proben ergibt, wie in 
Abbildung 62 gezeigt, folgende Intensitätsverteilungen. Da die Yttriumsilikate viele allotrope Phasen 
besitzen, weisen die Scans deutlich mehr Peaks auf als die der Hafniumoxid Proben. 
 
Abbildung 62 XRD Scan der 25 mol% YO1,5 -dotierten Siliziumschichten von 10-80°  
Der Bereich 10-50°, mit den as-coated, 10 h, 50 h, 500 h und 1000 h getesteten Proben, wird im Folgen-




Abbildung 63 XRD Bereich der 25 mol% YO1,5-dotierten Siliziumschichten von 10-50° 
Wie zu erwarten ist auch hier die as-coated Probe röntgenamorph und es kann ausschließlich Silizium-
karbid detektiert werden. Die SiC Peaks zeigen keine sichtbare Veränderung bis hin zu 1000 h Oxidati-
onstestzeit. Ähnlich verhalten sich die Peaks der Silizium- und der Siliziumoxidphase. Der Siliziumdioxid 
Peak steigt ab 10 h Behandlung stetig an und erreicht ein Maximum nach 1000 h. Dahingegen verlieren 
beide Siliziumpeaks mit steigender Testdauer an Intensität. 
In den Proben sind zwei verschiedene polymorphe Phasen des Yttriumdisilikats zu finden. Es handelt sich 
dabei um 𝑎- und 𝛽-Y2Si2O7. 𝛼-Y2Si2O7 kann hierbei nur bis zu 50 Stunden thermozyklischer Testdauer 
an Hand mehrerer Peaks detektiert werden, wohingegen 𝛽-Y2Si2O7 von 10 Stunden an bis hin zu 1000 h 
an Peak Anzahl wie auch Intensität gewinnt.  
Die Phasenanteile aller Schichten sind in Tabelle 15 mit steigender Testzeit zusammengefasst. Sie bestä-
tigen den Trend, dass 𝛽-Y2Si2O7 und Cristobalit an Anteilen gewinnen, wohingegen 𝛼-Y2Si2O7, y-
Y2Si2O7 und Silizium an Phasenanteilen verlieren.  
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Tabelle 15 Semiquantitive Angabe der Phasenanteile (S-Q Tool, EVA 4.1) der 25 mol% YO1,5-dotierten 
Siliziumschichten 
 S-Q Phasenanteile (%) 
Testzeiten  𝛼-Y2Si2O7 𝛽-Y2Si2O7 y-Y2Si2O7 𝛼-Cristobalit Si 
as-coated 0 0 0 0 0 
10 h  22,3 13,5 34,8 0 29,4 
20 h 36,1 11,1 11,9 9,5 31,4 
50 h  33,1 13,4 31,4 4,9 17,2 
100 h 24,4 21,6 22,5 8,9 22,6 
300 h 39 39 11,4 2,3 8,3 
500 h 4,5 59,6 17,4 5,7 12,8 
1000 h 10,1 38,6 12,7 26,5 12,1 
 
5.4.5 87 mol% Si - 13 mol% YO1,5 Bond Coat 
Die XRD Scans der geringer dotierten 13 mol% Yttriumoxid-dotierten Siliziumschichten sind in Abbil-
dung 64 zusammengefasst. 
Wie schon in den anderen Unterkapiteln, ist auch hier der Bereich mit der meisten Intensitätsaktivität 




Abbildung 64 XRD Scan der 13 mol% YO1,5-dotierten Siliziumschichten von 10-80° 
In Abbildung 64 und Abbildung 65 lässt sich deutlich eine röntgenamorphe as-coated Probe erkennen. 
Der Scan detektiert hier nur das Grundmaterial Siliziumkarbid. Diese Peaks bleiben mit sinkender Inten-
sität bis hin zu 1000 Stunden Auslagerung vorhanden. Reines Silizium wird mit sinkender Intensität ab 10 





Abbildung 65 XRD Bereiche der 13 mol% YO1,5-dotierten Siliziumschichten von 15-50° 
𝛼-, 𝛽- und y-Y2Si2O7 können in den Scans identifiziert werden. Die Tieftemperaturphase y-Y2Si2O7 wird 
dabei nur in der 10 h Probe gefunden. 𝛼-Y2Si2O7 Phasen weisen verringerte Intensitäten mit steigender 
Auslagerungszeit auf, wohingegen ab 500 h Testzeit 𝛽-Y2Si2O7 präsent wird.  
Durch die Phasenanteilsbestimmung ist der Trend aus den XRD Scans erkennbar, wo ein Wachstum des 
𝛽-Y2Si2O7 Phasenanteils und ein Rückgang des y-Y2Si2O7 Phasenanteils vorliegen. Auch die Cristobalit-
phase wird anteilsmäßig größer.  
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Tabelle 16 Semiquantitive Angabe der Phasenanteile (S-Q Tool, EVA 4.1) der 13 mol% YO1,5-dotierten 
Siliziumschichten 
 S-Q Phasenanteile (%) 
Testzeiten  𝛼-Y2Si2O7 𝛽-Y2Si2O7 y-Y2Si2O7 𝛼-Cristobalit Si 
as-coated 0 0 0 0 0 
10 h  16,4 0 38,1 0 45,5 
20 h 19,5 0 37,4 0 43,1 
50 h  36,6 21 0 0 42,4 
100 h 39,0 25,4 0 5,8 29,8 
300 h 15,8 33,9 0 0 50,3 
500 h 9,8 54,7 0 10.3 25,2 
1000 h 23 29,2 0 38,8 9 
5.5 Transmissionselektronenmikroskopie 
Die analysierte FIB-Lamelle wurde aus dem in Abbildung 66 weiß umrahmten Bereich entnommen. 
 
Abbildung 66 25 mol% YO1,5-dotierte Siliziumschicht nach 500 h thermozyklischem Oxidationstest mit 
grau unterlegtem Bereich der zu extrahierten TEM-Lamelle 
Zwei Bereiche der Lamelle, substratnah und oberflächennah, wurden so ausgedünnt, dass sie für den 
Elektronenstrahl durchlässig sind. Die drei Körner K1, K2 und K3 wurden zur Einkristallbeugung ausge-
wählt, um deren Phasen bestimmen zu können. Aus EDX- und XRD-Analysen ist bereits bekannt, dass es 
sich dabei um Yttriumdisilikatkörner handelt. Welche Allotrope des Yttriumdisilikates in welchen Berei-




Abbildung 67 TEM-Lamelle der 500 h thermozyklisch getesteten 25 mol% YO1,5-dotierten Silizium-
schicht mit markierten analysierten Körnern 
Die Lamelle ist in Abbildung 67 so abgebildet, dass sich links das Substrat aus Siliziumkarbid befindet. 
TEM EDX Messungen ergeben, dass die hell abgebildeten Phasen einer Yttriumdisilikatphase zuzuord-
nen sind. K3 und K1 liegen näher am Substrat in der unoxidierten Siliziumphase und K2 in der Silizi-
umoxidphase weiter vom Substrat entfernt.  
Die Beugung der drei Körner ergibt für K1 und K3 die 𝛽-Y2Si2O7 Phase. K2 kann als 𝛼-Y2Si2O7 Phase 
identifiziert werden. Die genauen Ergebnisse sind im Folgenden von K1 bis K3 dargestellt.  
   
   




Die Beugungsbilder des K1 Korns passen zu der monoklinen 𝛽-Y2Si2O7 Phase (PDF 00-038-0440). 
Tabelle 17 fast dazu die einzelnen Messwerte zusammen.  
Tabelle 17 Auswertung des K1 Kornes der 500 h thermozyklisch getesteten 25 mol% YO1,5-dotierten 
Siliziumschicht 
BB d (Å) h k l dlit (Å) Winkel d1/d2 d1/d3 d2/d3 
1 2,47 -1 3 1 2,443 gemessen 21,1 73,7 52,6 
2,03 0 4 1 2,017 berechnet 21,04 73,39 52,35 
5,43 1 1 0 5,377     
2 2,17 0 4 0 2,24 gemessen 26 68,02 42,4 
1,56 1 5 1 1,596 berechnet 27,1 68,7 41,5 
3,26 1 1 1 3,25     
3 3,86 1 1 -1 3,82 gemessen 48,3 73,5 25,6 
1,71 4 0 -1 1,69 berechnet 48,3 73,43 25,13 
2,2 3 -1 0 2,17     
  
Das K2 Korn zeigt in seinen Beugungsbildern Überstrukturen, welche nicht eindeutig identifiziert werden 
konnten.  
   
   




Aus den Beugungsbildern kann die trikline 𝛼-Y2Si2O7 Phase (PDF 00-038-0223) abgeleitet werden. Die 
Werte von BB2 und BB3 in der folgenden Tabelle konnten auf Grund der Überstrukturen jedoch nicht 
eindeutig bestimmt werden. 
Tabelle 18 Auswertung des K2 Kornes der 500 h thermozyklisch getesteten 25 mol% YO1,5-dotierten 
Siliziumschicht 
BB d (Å) h k l dlit (Å) Winkel d1/d2 d1/d3 d2/d3 
1 4,82 1 -1 0 4,81 gemessen 21,5 92 70,69 
4,56 1 -1 1 4,55 berechnet 21,84 93,3 71,46 
12,27 0 0 1 12,21     
2 5,21 0 1 1 5,72 gemessen 33,2 74,2 39,9 
3,49 1 1 2 3,55 berechnet 36,13 73,47 37,34 
6,12 1 0 1 5,9     
3 6,06 1 0 1 5,9 gemessen 59,8 86,56 26,78 
2,72 1 2 1 2,86 berechnet 58,08 87,6 29,5 
3,12 0 2 0 3,31     
 
Die Ergebnisse des K3 Korns sind im Folgenden aufgezeigt.  
   
   
Abbildung 70 Beugungsbilder des K3 Kornes in drei Dimensionen gekippt; rechts: K3-1; mitte: K3-2; 
rechts: K3-3 
Wie im K1 Korn passen auch die Beugungsbilder des K3 Kornes zu der 𝛽-Y2Si2O7 Phase (PDF 00-038-
0440). Da der Netzebenenabstand in BB2, wie in der folgenden Tabelle zu sehen, zu niedrig indiziert ist, 
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kann hier keine eindeutige Zuordnung getroffen werden. Dafür konnten jedoch BB1 und BB3 eindeutig 
zugeordnet werden. 
Tabelle 19 Auswertung des K3 Kornes der 500 h thermozyklisch getesteten 25 mol% YO1,5-dotierten 
Siliziumschicht 
BB d (Å) h k l dlit (Å) Winkel d1/d2 d1/d3 d2/d3 
1 3,34 1 -1 1 3,25 gemessen 51,7 93,5 41,2 
2,23 2 2 1 2,17 berechnet 52,62 94,44 41,8 
2,81 1 3 0 2,73     
2 1,67     gemessen 17,3 88,7 71,7 
1,63     berechnet    
5,42 1 1 0 5,38     
3 3,32 1 1 1 3,25 gemessen 29,4 53,7 24,26 
1,71 2 4 1 1,66 berechnet 29,62 54,1 24,5 
2,8 1 3 0 2,73     
 
5.6 Mechanische Charakterisierung 
Um die Härte und den reduzierten Elastizitätsmodul bestimmen zu können, wurden zwei verschiedene 
Techniken angewendet. Wegen der Unterschiede der Messinstrumente soll es nicht der Anspruch sein 
deren Härteergebnisse miteinander zu vergleichen. Die Ergebnisse der Vickershärtemessung und die des 
Nanoindenters werden deswegen getrennt voneinander betrachtet. Dieser Teil der Arbeit dient dazu, einen 
ersten Eindruck der mechanischen Schichteigenschaften nach den zyklischen Tests bei 1250°C zu be-
kommen. 
5.6.1 Mikrohärtemessung 
In Kapitel 5.1 wurde die Morphologie der Proben dargestellt. Auf Grund der Porenverteilung und der 
Ausscheidungen der Yttriumoxid-dotierten Schichten, wurden diese hier nicht analysiert. Die Härte dieser 
Proben würde von starker Inhomogenität in der Schicht unterschiedlich beeinflusst werden. So können zu 
stark streuende und fehlerbehaftete Werte entstehen. Bei der Härtemessung der getesteten Schichten 
wurde darauf geachtet, dass nur Eindrücke, die sich im unoxidierten Siliziumbereich befinden, in die 
Auswertung hineinfließen. Einzig die 1000 h Probe der 60 mol% HfO2-dotierten Schicht spielt dabei eine 
Ausnahme, da diese durchoxidiert ist.  
Abbildung 71 zeigt die gemittelten Härtewerte der undotierten Siliziumschichten mit Fehlerbalken, 
wodurch die Streuung der Werte verdeutlicht werden soll. Die mit 29,43 mN, entsprechen HV0,003, ge-
prüften Siliziumschichten steigern ihre Härte von Zustand as-coated über 10 h Testdauer bis hin zu einem 
Maximum bei 100 h Testzeit. Bei 1000 h Testdauer fällt die Härte auf 1046 HV0,003 ab, was weniger als 
die Hälfte des Wertes der 100 h Probe ist. Die Schwankungen der Fehlerbalken sind gering in den Zu-
ständen as-coated, 10 h und 1000 h. Der Fehlerbalken der 100 h Probe erstreckt sich jedoch über einen 
Bereich von etwa 1250 HV0,003.  
Die Härteprüfung mit 49,05 mN, HV0,005, zeigt einen ähnlichen Verlauf der Härteentwicklung der Schich-
ten mit zunehmender Testzeit wie jene mit HV0,003. Die Werte liegen dabei näher beieinander als die der 
HV0,003 Prüfung, jedoch haben die 10 h und 100 h Probe einen großen Streubereich. Der Abfall der Härte 
nach 1000 h Testzeit, im Vergleich zu der 100 h Probe, beträgt weniger als 500 HV0,005.  
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Abbildung 71 Mikrohärtemessung der Siliziumschichten; links: 29,43 mN Prüfkraft (HV0,003); rechts: 
49,05 mN Prüfkraft (HV0,005) 
Die Proben der 60 mol% HfO2-dotierten Schichten folgen mit steigender Testzeit einem ähnlichen Ver-
lauf wie die reinen Siliziumschichten. Sie zeigen einen Anstieg der Härte von as-coated bis 100 h zykli-
scher Oxidationstestdauer. Nach dem Erreichen der 1000 h zeigt der Vickershärtewert ein Minimum, dies 
gilt für beide Testparameter von 29,43 mN und 49,05 mN. Die größten Schwankungen der Werte finden 
sich in der 1000 h Probe bei HV0,003. Dagegen sind die Abweichungen vom Mittelwert bei den HV0,005 
Tests insgesamt kleiner. Die größten Schwankungen zeigen sich hier bei der 10 h und 1000 h Probe.  
   
Abbildung 72 Mikrohärtemessung der 60 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten; links: 29,43 mN 
Prüfkraft (HV0,003); rechts: 49,05 mN Prüfkraft (HV0,005) 
Einen anderen Härteverlauf mit zunehmender Oxidationstestdauer ist in Abbildung 73 mit den Parame-
tern von 29,43 mN und 49,05 mN zu erkennen. Die 36 mol% HfO2-dotierten Proben zeigen einen ähnli-
chen Wert in der as-coated Variante wie die zuvor getesteten Schichten aus Silizium und jene mit 60 
mol% Hafniumoxid. Nach 10 h Testzeit fällt der Härtewert bei HV0,003 und HV0,005 auf einen Minimum-
wert ab. Danach steigen die Werte bis das Maximum von 1113 HV0,003 mit der 1000 h Probe erreicht 
wird. Die größten Schwankungen in den Werten finden sich bei beiden Prüfvarianten in der 1000 h 
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Schicht. Die drei anderen Proben haben ähnlich große Streubereiche. Dies zeigt sich im Vergleich unter-
einander als auch im Bezug auf die Prüfkraft. 
   
Abbildung 73 Mikrohärtemessung der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten; links: 29,43 mN 
Prüfkraft (HV0,003); rechts: 49,05 mN Prüfkraft (HV0,005) 
5.6.2 Nanoindentierung 
Aus zeitlichen Gründen wurden bei der Nanoindentierung nur die Schichten bis einschießlich 100 h 
thermozyklischer Oxidationstestzeit geprüft. Außerdem wurde die 60 mol% HfO2-dotierte Schicht nur 
nach 100 h Auslagerung bei 160 µm konstanter Indenttiefe geprüft. 
Abbildung 74 fasst die gemessenen Hysteresen der Siliziumschichten als Mittelwertskurven zusammen. 
Die sind hierbei nach der thermozyklischen Testdauer aufgeteilt. Bereits an den Verläufen der Hysteresen 
lässt sich erkennen, dass die 100 h Probe die größte Härte aufweist. Ihr folgt die 10 h Probe und anschlie-
ßend jene der as-coated Schicht. Dies ist an den Höchstlasten auszumachen, welche sich bei etwa 100 nm 
Eindringtiefe einstellen. An der Form der Hysteresen ist ebenfalls zu erkennen, dass eine elastische und 





Abbildung 74 Hysterese der Siliziumschichten mit 100 µm Eindringtiefe des Nanoindenters  
Die irreversiblen plastischen Verformungen in dem Material werden durch Aufnahmen des AFM sichtbar 
gemacht. Das AFM dient darüber hinaus als Orientierungshilfe auf der Probe. Abbildung 75 zeigt bei-
spielhaft eine Aufnahme nach der Indentierung.  
 
Abbildung 75 AFM Aufnahme der Siliziumschicht nach der Indentierung 
Die Ergebnisse der Indentierung sind in Abbildung 76 für die Siliziumschichten zusammengefasst. Der 
Härteverlauf nimmt dabei mit steigender Oxidationstestdauer bei 1250°C zu. Die Abweichungen vom 
Mittelwert sind hierbei über alle Proben hinweg relativ konstant. Der reduzierte Elastizitätsmodul vergrö-
ßert sich ebenfalls mit steigender Testzeit. Hierbei zeigt sich die größte Abweichung vom Mittelwert bei 
der für 10 h getesteten Probe.  
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Abbildung 76 Nanoindentierung mit Berkovichspitze und konstante 100 nm Eindringtiefe der Silizium-
schichten; links: Härte; rechts: Reduzierter E-Modul  
Im Folgenden sind die 36 mol% Hafniumoxid-dotierten Schichten mit den Testzeiten as-coated, 10 h und 
100 h dargestellt. Abbildung 77 zeigt die gemittelten Hysteresen aus den Messungen. Die Form der 
Hysterese lässt auf eine elastische und plastische Belastung schließen. Die erreichten Höchstlasten der 
Hysteresen zeigen, dass die 100 h Probe die Schicht mit der größten Härte ist. 
 
Abbildung 77 Hysterese der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschichten mit 100 µm Eindringtiefe des 
Nanoindenters  




Abbildung 78 AFM Aufnahme der 36 mol% HfO2-dotierten Siliziumschicht nach der Indentierung 
Die genauen Härtewerte sowie die Werte des reduzierten Elastizitätsmoduls sind in Abbildung 79 zu-
sammengefasst. Wie aus dem Verlauf der Hysteresen zu erwarten, zeigt die 100 h Schicht die höchste 
Härte. Die as-coated und 10 h Schichten haben dabei eine fast identische Härte, wobei die Schwankungen 
der Werte in der 10 h Probe größer sind. Die für 100 h getestete Schicht hat ebenfalls größere Wert-
schwankungen, als die amorphe as-coated Schicht. Der reduzierte Elastizitätsmodul zeigt die gleiche 
Entwicklung wie die Härte in Abbildung 79. Die 10 h Probe hat den geringsten Wert und zeigt zugleich 
die größten Abweichungen. Die 100 h Probe kann den höchsten reduzierten Elastizitätsmodulwert errei-
chen.  
   
Abbildung 79 Nanoindentierung mit Berkovichspitze und konstante 100 nm Eindringtiefe der 36 mol% 
HfO2-dotierten Siliziumschichten; links: Härte; rechts: Reduzierter E-Modul  
Im Folgenden sind die Ergebnisse der Nanoindentierung mit 160 nm konstanter Eindringtiefe zusammen-
gefasst. Dabei werden die 100 h Proben von Silizium, 60 mol% HfO2-dotiert und 36 mol% HfO2-dotiert 
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miteinander verglichen. Die Hysteresen weisen auf elastische und plastische Verformungen hin, wobei 
der Höchstwert der aufgebrachten Last bei der Siliziumschicht festzustellen ist  
 
Abbildung 80 Hysterese der Schichten nach 100 h thermozyklischer Oxidation mit 160 µm Eindringtie-
fe des Nanoindenters  
Die genauen Werte aus den Messungen sind in Abbildung 81 zusammengefasst und beinhalten die Härte 
sowie den reduzierten E-Modul. Die reine Siliziumschicht hat sowohl die höchste Härte von 10,32 GPa, 
als auch den höchsten reduzierten E-Modul von 205,17 GPa. Obwohl der mittlere Härtewert der 36 mol% 
HfO2-dotierten Schicht geringer ist als jener der 60 mol% HfO2-dotierten Schicht, zeigt sich beim Ver-
gleich des reduzierten E-Moduls ein umgekehrtes Bild. Hier beträgt der Wert der 36 mol% HfO2 Schicht 
156,9 GPa im Vergleich zu 120,33 GPa der 60 mol% HfO2 Schicht.  
   
Abbildung 81 Nanoindentierung mit Berkovichspitze und konstante 160 nm Eindringtiefe der 100 h 




Die zuvor präsentierten Resultate werden im Folgenden analysiert und interpretiert. Vor allem soll ver-
sucht werden, die in Kapitel 3 formulierten Fragestellungen zu beantworten. Das Oxidationsverhalten, die 
Morphologie und Mikrostruktur, die Phasenausbildung und die mechanischen Eigenschaften werden 
dabei in Abhängigkeit von dem Dotierungsgehalt, dem Dotierwerkstoff, der zyklischen Oxidationstestzeit 
und teilweise der Lokalisierung betrachtet.  
6.1 Einfluss von Dotierungsgehalt, Dotierungswerkstoff 
und zyklischer Oxidationstestzeit auf das 
Oxidationsverhalten  
Eine Hauptaufgabe des Bond Coats ist das Substrat aus SiCf/SiC CMCs vor Oxidation zu schützen. 
Deshalb ist die Entwicklung der TGO-Schicht positiv, da eine dichte Schutzschicht zwischen Atmosphäre 
und Material gebildet wird. Ist das Material jedoch lange genug der Atmosphäre ausgesetzt, wächst diese 
Schicht durch den Verbrauch des Grundmaterials zunehmend an. Die im Falle von Silizium gebildeten 
Oxide unterscheiden sich in ihren Wärmeausdehnungskoeffizienten von dem des Siliziums und zugleich 
dem des Siliziumkarbids. Durch die in einer Turbine typischen Temperaturzyklen entstehen wegen 
unterschiedlicher Wärmeausdehnungskoeffizienten, vor allem dem 𝛽/𝛼 Cristobalit Übergang verschul-
det, Zugspannungen, was zu Rissen führen kann. Aus diesem Grund ist es wünschenswert die durch 
Phasenübergänge und Wärmeausdehnungskoeffizienten entstehenden Spannungen über große Operati-
onszeiten möglichst klein zu halten oder zu kompensieren, um ein Versagen der Schicht zu vermeiden.  
In Kapitel 5.1 wurde die Morphologie der Schichtvarianten und deren zeitliche Veränderung vorgestellt. 
In Kapitel 5.3 konnten durch Gewichtsmessungen die Oxidationsprozesse identifiziert werden. Ein 
stetiges Wachstum der Oxidschicht und der damit verbundene Rückgang der Siliziumphase ist in allen 
Schichten mit steigender Testdauer vorzufinden. Dies wurde durch die REM Aufnahmen aber auch durch 
die Phasenanteilsbestimmungen mittels XRD Scans bestätigt. In den Gewichtsmessungen der Proben bis 
zu 1000 h Testzeit wurde deutlich, dass es sich um eine passive Oxidation handelt, bei der die Probe, 
dank Bildung einer Oxidschicht, an Gewicht gewinnt. 
6.1.1 Siliziumkarbid 
Siliziumkarbid diente bei den Oxidationskurven als Referenz, um die Wachstumsraten der Schichten 
berechnen zu können. Des Weiteren konnten die Auswirkungen der thermozyklischen Oxidationstests auf 
das Siliziumkarbid analysiert werden. 
Der stetige Verlauf der Gewichtszunahme von as-coated bis 1000 h lässt sich jener der passiven Oxidati-
on zuordnen. Obwohl die Schicht den geringsten Zuwachs an Gewicht erfährt und damit den geringsten 
parabolischen Wachstumskoeffizienten aufweist, ist es dennoch nötig auf diesem Material ein EBC 
System aufzubringen. Die REM Aufnahmen der Probe zeigen in Abbildung 18 eine von Mud Cracks 
durchzogene TGO-Schicht. Auf Grund des hohen Dichteunterschiedes von SiC und SiO2 werden Span-
nungen an der Substratoberfläche und in der Oxidschicht induziert. Zusätzlich sorgt die Cristobalit Hoch-
/Tieftemperaturumwandlung für Spannungen in der SiO2-Schicht. Dadurch kommt es zum Absplittern 
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des SiO2. Außerdem bildet SiC mit Sauerstoff Kohlenstoffmonooxid und -dioxid, was die Formeln (1) 
und (2) zeigen. Der Gasaustritt kann weitere Spannungen, vor allem im TGO, und damit Risse erzeugen.  
6.1.2 100 mol% Si Bond Coat 
Ausgehend von den Aufnahmen in Kapitel 5.1.2 kann ein stetiges Wachstum der Oxidschicht durch die 
steigende zyklische Testdauer bei 1250°C festgestellt werden. Eine Zunahme der Gesamtschichtdicke ist 
durch die Zunahme der Oxidschicht feststellbar. Im gleichen Zuge nimmt jedoch der unoxidierte Schicht-
anteil ab. Diese Ergebnisse bestätigten sich ebenfalls in den Linescans aus Kapitel 5.3, welche eine 
Vergrößerung der Oxidschicht deutlich detektieren. Mit Hilfe der in Abbildung 50 dargestellten quadrier-
ten Masseänderung der Schichten über einen Zeitraum von 0 bis 1000 h thermozyklischer Auslagerung, 
ist der Oxidationsmechanismus analysierbar. Weil die Probe stetig an Gewicht gewinnt und die quadrier-
ten Werte eine lineare Kurvenform annehmen, spricht man von einer passiven Oxidation. Dies ist der 
Hauptmechanismus der Oxidation, welchen die Siliziumschicht in dieser Versuchsreihe erfährt. 
Anhand der REM Aufnahmen wird besonders an der 1000 h Probe deutlich, dass es jedoch auch zum 
Verlust von Schichtbestandteilen kommt. Die TGO-Schicht hat eine scheinbar kritische Dicke von etwa 
5,6 µm erreicht, was einen Anteil von 39% der Gesamtdicke ausmacht. In diesem Zustand wird sie von 
Mud Cracks durchzogen. Ein großflächiger Verlust der TGO-Schicht kann hier jedoch von 0-1000 h 
thermozyklischer Oxidation nicht anhand der Gewichtskurven in Abbildung 49 dargestellt werden, wo er 
sich in Gewichtsverlust sichtbar machen müsste. Da jedoch ein Ablösen und kleinflächige Abplatzungen 
des TGOs in Abbildung 22 sichtbar sind, ist ein Verlust des TGOs in zyklischen Tests über 1000 h hinaus 
nicht auszuschließen.  
Im Vergleich zu den anderen Schichten liegt die Oxidationsrate von Silizium mit den niedrig dotierten 
Schichtvarianten in einer Größenordnung. Dabei zeigt sich in Abbildung 48, dass die Oxidation der 
Schicht von 0-1000 h eine Zunahme der Gesamtschichtdicke verursacht, was Spannungen in der Schicht 
induziert. Mit Erreichen einer bestimmten TGO Dicke, lassen sich dann Rissbildungen und Abplatzungen 
erkennen. Die verantwortlichen Zug- und Druckspannungen werden durch die unterschiedlichen Wär-
meausdehnungskoeffizienten von reinem Silizium, verglichen mit den Cristobalit Varianten, ausgelöst. 
Der 𝛼/𝛽 Cristobalit Übergang wurde hier zwar nicht nachgewiesen, gilt aber als Hauptschädigungsme-
chanismus.  
6.1.3 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Bond Coat 
Die in dieser Arbeit höher dotierte HfO2 Variante zeigt ein rapides Wachstum der Oxidschicht, verdeut-
licht durch die REM Aufnahmen in Kapitel 5.1.3. Die in Kapitel 5.3 gezeigten Linescans korrelieren 
ebenfalls mit dieser hier beobachteten Entwicklung. Anhand der Oxidationskurven in Abbildung 49 lässt 
sich die komplette Oxidation des Siliziums in der Schicht schon bei Testzeiten von etwa 800 h ausma-
chen. Hier geht die Kurve von einem parabolischen Verlauf in eine horizontale Gerade über, bis sie die 
1000 h Marke erreicht.  
Durch diese Beobachtungen lässt sich auch bei dieser Schichtkombination ein passiver Oxidationsmecha-
nismus feststellen. Obwohl die Schicht die höchste Oxidationsrate zeigt, haftet sie dennoch bis zuletzt an 
dem Substratmaterial an und weist auch an der Oberfläche wenig Rissbildung auf. Auch das nach 1000 h 
vollständig gebildete Hafnonnetzwerk scheint die Wärmeausdehnungsunterschiede gut kompensieren zu 
können. Dadurch enstehen wenige Spannungen in der Schicht selbst, die zur Rissbildung führen könnten. 
Denkbar ist auch, dass das hafniumoxidreiche Netzwerk mit einem CTE, ähnlich dem der übrigen Werk-
stoffe, die umgebene Matrix aus Silizium bzw. SiO2 mechanisch stabilisiert. Selbst die große Zunahme 
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der Gesamtschichtdicke und die Umwandlung in Hafnon ist für das Netzwerk selbst und die Silizi-
um/Siliziumoxid Phase zu verkraften.  
Die schnelle Zunahme der TGO Dicke wird vermutlich durch die Grenzflächendiffusion verschuldet. Da 
die Schicht, auf Grund der hohen Dotierung an Hafniumoxid, viele Grenzflächen zwischen den Silizium- 
und Hafniumoxidphasen aufzuweisen hat, stellen diese Fehlstellen einen geeigneten Weg des Sauer-
stofftransports dar. Hafniumoxid begünstigt wegen seiner Sauerstoffleerstellen die Sauerstoffdiffusion. 
Dies scheint das Wachstum der SiO2-Schicht zu beschleunigen. [64] In Kapitel 5.2 wird außerdem deut-
lich, dass Hafniumoxidpartikel ein nahezu vollständig verbundenes Netzwerk bilden, was den Sauer-
stofftransport bis tief in die Schicht hinein begünstigen könnte. [15] Damit scheinen die erhöhte Sauer-
stoffdiffusion und die Netzwerkausbildung des Hafniumoxides für das starke Dickenwachstum der TGO-
Schicht bis hin zum Substratmaterial nach 1000 h thermozyklischer Oxidation verantwortlich zu sein.  
6.1.4 64 mol% Si - 36 mol% HfO2 Bond Coat 
Das Wachstum der TGO-Schicht der niedriger dotierten Hafniumoxid-Siliziumschicht wird anhand der in 
Kapitel 5.1.4 gezeigten REM Aufnahmen deutlich. Hierbei lässt sich die Vergrößerung der Oxidschicht 
ab 10 h bis 1000 h Testdauer nachvollziehen. Die genauere Entwicklung ist in Abbildung 54 zu erkennen, 
wobei EDX Linescans die genaue Grenze zwischen Siliziumschicht und Siliziumoxidschicht sichtbar 
machen.  
Mit Hilfe dieser Daten und auch dem linken Diagramm in Abbildung 55 wird deutlich, dass auch in 
dieser Schicht ein stetiges Wachstum der Oxidschicht mit einer längeren thermozyklischen Auslagerung 
einhergeht. In Abbildung 55 zeigt sich, dass hierbei das Wachstum der Oxidschicht geringer ist als bei der 
höher dotierten Hafniumoxidprobe. Dementsprechend fällt auch der Rückgang der unoxidierten Schicht 
kleiner aus (Abbildung 55, rechts). Die Zusammensetzung zeigt die niedrigste parabolische Wachstums-
konstante der untereinander verglichenen Schichten, mit nur wenig Rissausbreitung und ohne Delamina-
tion. Sie ist um einen Faktor von 5,3 geringer als die höher dotierte Variante. Der Oxidanteil zur Gesamt-
schichtdicke der 36 mol% HfO2-dotierten Schicht beläuft sich hierbei nach 1000 h Testzeit auf circa 38%. 
Die Schicht selbst ist von ihrer Gesamtdickenentwicklung im kristallinen Zustand bis 1000 h nahezu 
konstant, was eine geringe Spannungsinduzierung bedeutet. 
Auch wenn von der niederdotierten Variante keine Slice and View Analyse gemacht worden ist, kann 
man aus den zweidimensionalen Analysen erkennen, dass hier Hafniumpartikel mit kleineren maximalen 
Feretdurchmessern vorhanden sind als in der höher dotierten Variante. Aufgrund dessen und der niedrige-
ren parabolischen Wachstumskonstante, findet hier vermutlich keine Ausbildung eines Hafniumoxid-
netzwerkes statt, das für schnelle Oxidationspfade sorgen könnte. Dadurch ist die Wachstumsrate in 
dieser Schichtzusammensetzung verringert.  
6.1.5 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 Bond Coat 
Die höher Yttriumoxid-dotierte Siliziumschicht weist keine TGO-Schicht mit einer horizontalen Grenz-
fläche auf. Dies zeigt sich in den REM Aufnahmen in Kapitel 5.1.5. Die Schicht hat eine hohe paraboli-






 s), welche jedoch nur von 40 h bis 1000 h gültig ist. Der 
sehr steile Anstieg zu Beginn der Messung lässt darauf schließen, dass die Anwesenheit des Yttriumoxids 
die initiale SiO2 Formation an der Oberfläche unterbindet. Yttriumoxid zeigt eine Sauerstoffpermeabilität, 
die circa 3,4-34 Mal höher ist als die des SiO2. [65] Für die schnelle Oxidation sind hier mutmaßlich die 
sich bildenden Yttriumdisilikatausscheidungen verantwortlich. Diese erzeugen große Grenzflächen und 
eine poröse Struktur, wodurch die innere Oxidation begünstig wird. Hier scheint der Sauerstoff entlang 
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oder sogar durch die Yttriumdisilikat Phasen schneller in die Schicht zu gelangen als durch reines Silizi-
um. Die Probe erfährt von 100 h bis 1000 h Testzeit eine Gesamtdickenzunahme, welche zu zusätzlichen 
Spannungsinduzierungen führen kann. Die Zunahme ist vor allem der inneren Oxidation des Siliziums 
geschuldet. Dadurch wird die Schicht anfällig für Risse. Nach 1000 h Testzeit zeigt sie Spannungsrisse in 
relativ gleichen Abständen. Diese führen jedoch, verglichen zu der reinen Siliziumschicht, noch nicht zu 
großen Delaminationen.  
6.1.6 87 mol% Si - 13 mol% YO1,5 Bond Coat 
Auch bei den Yttriumoxid-dotierten Schichten, zeigt die niederdotierte Siliziumschicht einen um den 
Faktor 1,46 geringeren parabolischen Wachstumskoeffizienten als ihre höher dotierte Variante. Hier ist 
die Entwicklung der TGO-Deckschicht auch anhand der REM Aufnahmen klar ersichtlich. Die passive 
Oxidation mit Gewichtszunahme findet sich als Hauptoxidationsart. Die Ausscheidungen des Yttriumdisi-
likat sind kleiner, weshalb in dieser die innere Siliziumoxidation im Vergleich zu der 25 mol% YO1,5-
dotierten Schicht nicht so stark ausgeprägt ist. Das TGO schafft es hier ebenfalls nicht die Schicht vor 
großflächiger, innerer Oxidation zu schützen. Ein weiterer kritischer Faktor stellen die Poren in der 
Schicht dar, welche in Verbindung mit Rissen zum Ablösen von Schichtteilen führen können.  
6.1.7 Vergleich der Schichten 
In allen Schichten kann der passive Oxidationsmechanismus analysiert werden. Anhand der paraboli-
schen Wachstumskonstanten zeigt sich, dass die niederdotierte HfO2 Schicht den niedrigsten und damit 
besten Wert annimmt. Dahinter schließen sich die 13 mol% YO1,5-dotierte Schicht und die reine Silizium-
schicht an. Die beiden höher dotierten Varianten von Y2O3 und HfO2 bilden das Schlusslicht. Das bedeu-
tet, dass diese beiden die größten SiO2 Anteile aufzeigen. Daraus ist zunächst zu schließen, dass für eine 
schnellere Sauerstoffdiffusion die Oxidpartikel ab einem bestimmten Gehalt verantwortlich sind. Ist die 
Zusammensetzung angepasst, kann die Oxidation langsamer sein als in der reinen Siliziumschicht, was 
eine wünschenswerte Verbesserung der Schicht erzeugt. 
Die Dickenverhältnisse der TGO- zu Siliziumschicht zeigen nahezu ein gleiches Ergebnis wie die Wachs-
tumskonstanten nach 1000 h thermozyklischer Auslagerung. Die Ausnahme bildet hier die 13 mol% 
YO1,5-dotierte Probe, deren TGO-Schicht nur etwa 30% der Gesamtschichtdicke ausmacht. Die niederdo-
tierte Hafniumoxidprobe hat nach 1000 h ein Verhältnis TGO zu Gesamtschichtdicke von circa 38%, 
wohingegen die undotierte Siliziumschicht einen Wert von circa 39% aufweist. Mit 100% und einem 
komplett durchoxidierten Silizium bildet die 60 mol% HfO2 Probe das Schlusslicht. Wenn auch die 
Ergebnisse der Siliziumschicht und 36 mol% HfO2-dotierten Schicht dichter beieinanderliegen, zeigen die 
Rissmuster in der Siliziumschicht jedoch, dass hier schon eine kritische TGO Dicke erreicht ist. Beide 
Hafniumoxid Schichten dagegen haben nur vereinzelt Risse und auch keine Probleme mit Delaminatio-
nen. Die niederdotierte Yttriumoxid Siliziumschicht hat zwar den kleinsten TGO-Anteil zum Gesamt-
schichtdicken-Verhältnis, besitzt jedoch aufgrund von innerer Oxidation eine höhere Oxidationswachs-
tumskonstante. Hinsichtlich einer nicht horizontal verlaufenden Grenzfläche von TGO und Silizium der 
höher dotierten Yttriumoxid Schicht, konnte das in dem TGO Vergleich nicht einbezogen werden. Da 
diese aber nur teilweise kritische Siliziumoxidphasenanteile aufzuweisen hat, welche zu Delamination 
führen, ist sie immer noch besser zu stellen als die reine Siliziumschicht. Vergleicht man die Gesamt-
schichtdickenentwicklung aller Varianten, lässt sich eine stetig anwachsende Siliziumschicht nach der 
Kristallisation herausstellen. Anders verhält sich die 36 mol% HfO2 Schicht mit einer relativ konstanten 
Dicke. Die anderen Schichten erleben eine Vergrößerung ihrer Dicken im Bereich as-coated bis 1000 h. 
Demnach können in den modifizierten Varianten die Oxidpartikel die Spannungen in den Schichten 
gering halten, wodurch die Schicht, trotz teilweise großer Volumenexpansionen, stabil bleibt. Ein wichti-
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ger Grund dafür ist auch die gute Übereinstimmung der Wärmeausdehnungskoeffizienten, welche durch 
eine optimale Phasenbildung gewährleistet ist. 
6.2 Einfluss von Dotierungsgehalt, Dotierungswerkstoff 
und zyklischer Oxidationstestzeit auf die 
Mikrostruktur  
Die Mikrostruktur der Schichten entwickelt sich auf unterschiedlichste Weise, abhängig von den verwen-
deten Werkstoffen, der Zusammensetzung, der Herstellungsart und auch der thermozyklischen Oxidati-
onstestdauern.  
6.2.1 100 mol% Si Bond Coat 
Durch die thermozyklischen Tests entstehen dichte Schichten mit wenigen Poren. Bevor sich eine dichte 
TGO-Schicht ausbildet, oxidieren zuerst die Zwischenräume, welche der kolumnaren Wachstumsstruktur, 
in Kapitel 2.6.2 beschrieben, geschuldet sind. Danach wird die Veränderung der Schicht zum einen an 
dem Kornwachstum innerhalb der nichtoxidierten Siliziumschicht deutlich. Zum anderen ist ein Wachs-
tum der SiO2-Schicht zu beobachten. Die Rissbildung in dieser beginnt ab etwa 100 h zyklischer Testzeit 
und führt zu sogenannten Mud Cracks und Delaminationen über die ganze Schicht hinweg. Grund dafür 
sind biaxiale Zugspannungen, welche aufgrund der unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten 
des Siliziums und der polymorphen SiO2 Phasen entstehen. Außerdem muss davon ausgegangen werden, 
dass es zu einem  𝛽/𝛼 Cristobalit Übergang kommt, der mit einer großen spezifischen Volumenänderung 
von 2,8%, wegen der unterschiedlichen Dichten, verbunden ist. Beim Abkühlen wandelt sich Cristobalit 
bei etwa 220°C von 𝛽 in 𝛼-Phase um, was zu einer Volumenreduktion führt. Die damit verbundenen 
Zugspannungen werden in Form von Rissen abgebaut. Erreichen die Risse die Grenzfläche zwischen 
SiO2 und Si, werden sie aufgrund der Energieminimierung in die horizontale umgeleitet. Dadurch stoßen 
verschiedene zunächst vertikal verlaufende Risse aufeinander und können schließlich zum Ablösen der 
TGO Schutzschicht führen. [22] 
6.2.2 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Bond Coat 
Ausgehend von der röntgenamorphen as-coated Schicht, ist die Schicht nach 10 h thermozyklischer 
Testdauer kristallin. Das Hafniumoxid scheidet sich als kugelförmige Partikel aus. In Kapitel 5.2.1 wird 
durch die zweidimensionale Analyse zunächst der Flächenprozentanteil von den hafniumoxidreichen 
Partikeln analysiert. Dabei fällt auf, dass sich die Flächenanteile nach 10 h und 1000 h nur um etwa 3 % 
voneinander unterscheiden, die 100 h Schicht jedoch um mehr als 10 % abweicht. Dieser starke Rück-
gang von dem HfO2-reichen Flächenanteilen nach 100 h thermozyklischen Oxidationstest, kann auf die 
Bildanalyse durch die Software ImageJ zurückgeführt werden. Da hier die Phasen anhand ihrer Grauwer-
te segregiert werden, stellt die Probe mit einer bis zur Schichtmitte vorgedrungenen TGO-Schicht eine 
besondere Herausforderung dar. Die Grautöne der verschiedenen Phasen erschweren die genaue Einstel-
lung des Schwellenwertes, sodass dieser Wert stärker von den anderen abweicht. Trotz der teilweise 
erschwerten Segregation kann jedoch durch die zweidimensionale Analyse in Kapitel 5.2.1 gezeigt 
werden, dass mit steigender Testzeit der maximale Feretdurchmesser ansteigt und damit die Anzahl der 
Partikel abnimmt. Dies lässt auf eine Ostwaldreifung der Partikel schließen, wodurch die Oberfläche und 
damit auch die Grenzflächenspannung minimiert wird. In Kapitel 5.2.2 wird diese Energieminimierung 
noch deutlicher, da die Partikel ein Netzwerk durch die gesamte Schicht ausbilden. Ein weiterer Grund 
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für die Netzwerkausbildung ist vermutlich auch die Dotiermenge. Dadurch werden die Diffusionswege so 
kurz, dass ein Zusammenschluss energetisch günstiger ist. Das gebildete Netzwerk scheint ein stabiles 
Skelett für die Siliziummatrix zu sein, da diese, trotz vollständiger Oxidation, keine großflächige Delami-
nation erfährt. Durch die Umwandlung von Hafniumoxid zu Hafnon erfahren die Schichten einen großen 
Volumenanstieg, welcher zusätzliche Spannungen in der Schicht induzieren kann. Auf Grund des Netz-
werkes führen diese jedoch zu keinem Versagen der Schicht. In Abbildung 26 wird deutlich, dass die 
Schicht nicht komplett resistent gegen Risse ist, welche sich in der SiO2-Schicht bis zur Grenzfläche mit 
dem Substrat vorarbeiten können. Diese sind jedoch nach 1000 h Testdauer teilweise so weit auseinander, 
dass keine Regelmäßigkeit festgestellt werden konnte und es zu keinem Ablösen der Schicht kommt. Eine 
Oxidation des Substrates konnte dabei ebenfalls nicht festgestellt werden. 
6.2.3 64 mol% Si - 36 mol% HfO2 Bond Coat 
Auch bei einem niedrigeren Dotierungsgehalt scheidet sich das Hafniumoxid als kugelförmige Partikel 
aus. Die Flächenanteile der Hafniumoxidpatikeln sind hier nach 10 h und 100 h thermozyklischem Oxida-
tionstest nahezu gleich, wohingegen ein Anstieg von bis zu 6,4 % erfolgt. Diese Zunahme ist der Agglo-
meration der Hafniumoxid-reichen Partikeln in der TGO-Schicht zu verdanken, welche nun nicht mehr 
fein homogen verteilt sind und deshalb je nach Wahl des Schichtausschnittes den HfO2-reichen Flächen-
anteil unterschiedlich beeinflussen können. Durch die zweidimensionale Analyse der 10 h, 100 h und 
1000 h Proben wird deutlich, dass es sich um kleinere Partikel handelt, im Vergleich zur höheren Dotie-
rung. Die Partikel werden aber ebenfalls durch Ostwaldreifung weniger und größer mit steigender Test-
zeit (Abbildung 44). Das langsame Anwachsen der TGO lässt darauf schließen, dass sich kein oder nur 
unvollständig ein Netzwerk aus HfO2 ausbildet. Durch die Phasenumwandlung zu Hafnon in der SiO2-
Schicht wachsen hier vereinzelte Partikel noch stärker an als die Hafniumoxidpartikel in der Si-Schicht. 
Dies ist zum Teil dem Dichteunterschied der beiden Phasen zu verdanken, da es bei der Umwandlung zu 
Hafnon einen Volumenzuwachs gibt. Auch in diesen Schichten werden, vor allem nach 1000 h zyklischer 
Testzeit, Risse in der TGO gefunden, welche in größtenteils regelmäßigen Abständen auftreten. Abschnitt 
6.2.1 verdeutlicht die Rissentstehung durch induzierte Zugspannungen, da auch hier bedingt durch das 
gefundene 𝛼-Cristobalit von einem Hoch-/Tieftemperaturphasenübergang des Cristobalits ausgegangen 
werden muss. Für die geringe Ausbreitung der Risse ist vermutlich das Hafniumoxid verantwortlich, 
welches auch in dieser niederdotierten Variante für eine Kompensation der Spannungen durch passende 
CTE Werte sorgt.  
6.2.4 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 Bond Coat 
Mit dem Beginn der thermozyklischen Auslagerung der Schicht ist eine rasche Umwandlung von Yttri-
umoxid in Yttriumdisilikat verbunden, die eine porenreiche Schicht hinterlässt. Der Grund der Porenbil-
dung konnte in dieser Arbeit nicht geklärt werden, hängt aber unweigerlich mit dem Yttriumoxid und 
dessen Umwandlung in Disilikat zusammen. Das Disilikat führt zu einer höheren Verdichtung, wodurch 
das Porenvolumen vergrößert wird. Mit steigender zyklischer Testzeit und damit wachsender SiO2-Phase 
beginnen sich die Poren zu schließen. Durch die inhomogene Verteilung der Yttriumdisilikatausschei-
dungen sind auch die Siliziumoxidphasen ungleichmäßig in der Schicht verteilt. Dies führt zu Schwach-
stellen in der Schicht, wobei sich Schichtteile durch Rissbildung zu lösen beginnen. Auch hier ist ein 
Umwandeln des Cristobalits zu erwarten, das Spannungen in der Schicht erzeugt.  
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6.2.5 87 mol% Si - 13 mol% YO1,5 Bond Coat 
Weniger Yttriumoxid führt zu kleineren Ausscheidungen von Yttriumdisilikat in den Schichten. Die 
Reaktion zwischen Yttriumoxid und SiO2 ist hier wiederum nach der ersten Auslagerung von 10 h abge-
schlossen. Die Schicht ist, wie die höher dotierte, ebenfalls porös, wobei die Poren hier zunächst kleiner 
sind (Abbildung 36). Diese agglomerieren zu größeren Poren zusammen, bevor sie durch die wachsende 
SiO2-Phase verkleinert werden können. In Folge des niedrigeren Gehaltes an Oxidpartikeln wächst das 
TGO langsamer. Daher können die Poren nicht wie in der höher dotierten Variante nahezu vollständig 
geschlossen werden. Da die Verteilung der Yttriumdisilikatausscheidungen ebenfalls inhomogen ist und 
sich nur wenige dieser Ausscheidungen in der TGO befinden, neigt diese schon nach etwa 100 h Testzeit 
zu Rissen. Diese können von TGO bis zum unoxidierten Silizium vordringen. Die Risse entwickeln sich 
aber bis nach 1000 h nur zu einem kleinen Teil zu Mud Cracks, weshalb auch diese Schicht größtenteils 
von Delamination verschont bleibt.  
6.2.6 Vergleich der Schichten 
Die Mikrostruktur der Siliziumschicht ist geprägt durch das Wachstum der TGO und das Kornwachstum 
des reinen Siliziums. Vor allem die Umwandlung des Cristobalits von Hochtemperaturphase in Tieftem-
peraturphase und die damit verbundenen CTE- und Dichteänderungen erzeugen morphologische Verän-
derungen in Form von Rissen. Die Schicht wird letztendlich von Mud Cracks durchzogen und erfährt ein 
hohes Maß an Delamination. Auch in den Hafniumoxid-dotierten Siliziumschichten wird ein Wachstum 
der TGO festgestellt. Hier entsteht durch den hohen Dotierungsgehalt der 60 mol% HfO2 Probe ein HfO2-
Netzwerk, später Hafnon, welches die Phasenumwandlungen des SiO2 zu kompensieren scheint. Deshalb 
können in diesen Schichten nur wenige Risse gefunden werden. Den Rissen ist es jedoch möglich sich 
wegen der kompletten Oxidation der Schicht bis zur Grenzfläche Substrat Schicht auszubreiten. Dank der 
geringen Anzahl der Risse kommt es allerdings zu keiner Delamination der Schicht. Die niederdotierte 
Variante bildet vermutlich kein HfO2-Netzwerk aus, dennoch werden die Partikel agglomeriert und auch 
teilweise in der SiO2-Schicht in Hafnon umgewandelt. Die Rissbildung in der Schicht erfolgt nur in dem 
Bereich der TGO. Da die Risse zwar häufiger als in der höher dotierten Variante, aber geringer als in der 
reinen Si-Schicht auftreten, beweist das Dotiermaterial hier seinen positiven Einfluss. Ebenso wird auch 
hier keine Delamination festgestellt. Die Mikrostruktur der Yttriumoxid-dotierten Proben ist mit den 
nahezu dichten Silizium- und Si-HfO2 Schichten schwieriger zu vergleichen. Durch die Umwandlung des 
Y2O3 mit SiO2 zu Y2Si2O7 entstehen poröse Schichten. Zum Teil kann die Porosität durch den Dichteun-
terschied zwischen Y2O3 und Y2Si2O7 erklärt werden. Bei der höher dotierten Variante sind die Porenflä-
chen dementsprechend zunächst größer als bei der niederdotierten. Aufgrund der schneller wachsenden 
SiO2 Phase werden die Poren bei 25 mol% YO1,5 nahezu geschlossen. Da die 13 mol% YO1,5-dotierte 
Schicht eine geringere Wachstumskonstante zeigt, können hier die Poren nur verkleinert werden. Auf-
grund der inhomogenen Verteilung des Yttriumdisilikates in beiden Schichten, kommt es hier zu einer 
ungleichmäßigen Ausbreitung der Siliziumoxidphase. Dementsprechend breiten sich Risse ebenfalls eher 
inhomogen aus, was an Schwachstelle mit wenig oder gar keinem Yttriumdisilikat zu Abplatzungen der 
Schicht führen kann. Dennoch schützt auch hier das Dotiermaterial vor einer systematischen Delaminati-
on nach 1000 h Testzeit, wie es die reine Siliziumschicht zeigt.  
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6.3 Einfluss von Dotierungsgehalt, 
Dotierungswerkstoff, Lokalisierung und zyklischer 
Oxidationstestzeit auf die Phasenbildung 
Um die Mikrostruktur und das Verhalten nach den thermozyklischen Oxidationstests zu verstehen, ist es 
wichtig, die Phasen in den Schichten identifizieren zu können. Da auch allotrope Formen unterschiedliche 
Dichten und Wärmeausdehnungskoeffizienten besitzen, spielt dies eine große Rolle um etwa Rissbildung 
nachzuvollziehen. 
6.3.1 100 mol% Si Bond Coat 
Die Phasenausbildungen mittels XRD sind in Kapitel 5.4.1 analysiert worden. Sie bestätigen eine reine 
Siliziumschicht mit wachsender SiO2-Phase. Das Substrat Siliziumkarbid ist ebenfalls detektierbar. 
Bereits nach 10 h zyklischer Auslagerung findet sich 𝛼-Cristobalit als Hauptallotrop in der TGO bei 
Raumtemperatur. Laut Phasendiagram bildet sich Cristobalit erst ab Temperaturen von 1470°C, wobei es 
sich hier um die Hochtemperaturform 𝛽-Cristobalit handelt. Die Umwandlung nach 𝛼 geschieht laut 
Literatur bei etwa 220°C beim Abkühlen und ist reversibel. [22] Da die Proben hier nur auf 1250°C 
aufgeheizt wurden, ist zu vermuten, dass aufgrund der thermozyklischen Belastung, Spannungen eine 
Umwandlung in Cristobalit begünstigen konnten. Des Weiteren entstehen durch die aktive Kühlung, hohe 
Abkühl- und Aufheizraten, die verschiedenen Umwandlungen begünstigen oder unterdrücken können. 
Ein kleiner Anteil an Tridymit lässt sich in diesen Schichten ebenfalls feststellen. Diese Phase entspricht 
mit ihrer Umwandlungstemperatur von etwa 867°C dem Bereich der hier gefahrenen Oxidationstests. 
Tridymit steht an dieser Stelle vermutlich für den Anteil an SiO2, der noch nicht in Cristobalit umgewan-
delt worden ist. 
6.3.2 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Bond Coat 
Die Phasenanalyse der HfO2-dotierten Schichten zeigen ebenfalls die reine Siliziumphase und auch die 𝛼-
Cristobalitphase. Hafniumoxid ist in der monoklinen Form vorhanden, welche mit dem Temperaturbe-
reich des Oxidationstests übereinstimmt. Monoklines Hafniumoxid wird erst zwischen 1750-1950°C in 
tetragonales HfO2 umgewandelt. [44] Ab 300 h zyklischer Auslagerung findet sich Hafnon mit wachsen-
dem Anteil in den Schichten. Die Umwandlung dieser Phase beginnt in dem TGO und breitet sich Rich-
tung Substrat aus, bis nach 1000 h Testzeit, nahezu das ganze HfO2 in HfSiO4 umgewandelt ist. Das 
Netzwerk an HfO2 scheint dabei die Umwandlung in Hafnon durch kürzere Diffusionswege zu begünsti-
gen. Mit Erreichen der 1000 h findet sich auch nur noch Cristobalit in der Schicht und kein reines Silizi-
um mehr. Anhand der Linescan wird diese Beobachtung ebenfalls bestätigt. Die Entstehung des Hafnons 
in der TGO stimmt mit dem in Abbildung 8 pseudobinären Phasendiagramm aus HfO2 und SiO2 überein. 
Jedoch wird die Bildungstemperatur für Hafnon aus HfO2 und SiO2 durch Auslagerung in der Literatur 
auf Temperaturen zwischen 1500-1600°C festgelegt. [66] 
6.3.3 64 mol% Si - 36 mol% HfO2 Bond Coat 
Die dotierten Schichten mit weniger HfO2 zeigen die gleichen Phasen wie die höher dotierte Variante. Ein 
Unterschied ist jedoch, dass die Hafnonphase erst ab 500 h in der Cristobalitphase gemessen wird. Ein 
Grund dafür kann der geringere Anteil an Hafniumoxid selbst sein. Dadurch bildet sich kein Netzwerk 
aus, weshalb die Sauerstoffdiffusion durch die Schicht auch langsamer ist. Demnach müssen viel mehr 
einzelne Hafniumoxidpartikel die Phasenumwandlung mit dem umgebenen SiO2 einleiten, als in der 
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höher dotierten Variante. Der Hafnonanteil ist demnach auch nach 1000 h noch geringer als der Hafni-
umoxidanteil. Dies hängt auch damit zusammen, dass sich die Probe sowohl aus einer Siliziumphase und 
einer SiO2 Phase zusammensetzt. Das Hafniumoxid verbleibt in der Siliziumphase in der monoklinen 
Form. Laut Literatur sind die beiden Phasen über große Temperaturbereiche von 397-1227°C stabil. [67] 
In der SiO2 Phase wandelt sich das Hafniumoxid aber größtenteils in Hafnon um.  
6.3.4 75 mol% Si - 25 mol% YO1,5 Bond Coat 
Bei den Yttriumoxid-dotierten Schichten entsprechen die analysierten siliziumhaltigen Phasen jenen vom 
kubischen Silizium und vom 𝛼-Cristobalit der reinen Siliziumschichten. Y2O3, mit welchem die Probe 
dotiert worden ist, ist schon nach der ersten Auslagerung von 10 h nicht mehr zu detektieren. Die allotro-
pen Formen des Y2Si2O7, also 𝛽-, 𝛼- und y-Phase, entstehen aus Y2O3 mit reinem Silizium und dem in 
der Atmosphäre befindlichen Sauerstoff. Mit zunehmender Testzeit nehmen 𝛼- und y-Phasen ab und 𝛽-
Y2Si2O7 nimmt zu. Aus der Literatur ist bekannt, dass y-Y2Si2O7 etwa bei 1050°C in 𝛽-Y2Si2O7 umge-
wandelt wird. 𝛼-Y2Si2O7 als erste Hochtemperaturphase von Y2Si2O7 wandelt sich zu 𝛽-Y2Si2O7 bei etwa 
1225°C, wobei hier die Umwandlung reversibel ist. [37] Vor allem 𝛼-Y2Si2O7 kann mit seinem doppelt 
so hohen CTE Wert hohe mechanische Spannungen induzieren, weshalb es für das Material energetisch 
günstiger sein kann in der 𝛽-Phase zu verbleiben. Deshalb könnte der Anteil dieser Phase mit längerer 
Auslagerung ansteigen. Außerdem sind die Abkühlraten hoch, wodurch die Phasen keine Zeit finden sich 
umzuwandeln. Ein Experiment mit sehr langsamer Abkühlrate könnte dazu Aufklärung liefern. 
Die TEM-Analyse dieser Schicht nach 500 h zyklischer Auslagerung kann anhand von drei Kornanalysen 
die Phasen 𝛼-Y2Si2O7 und 𝛽-Y2Si2O7 bestätigen. Die substratnahen Körner sind der 𝛽-Phase zugeordnet, 
wohingegen das substratferne Korn als 𝛼-Phase identifiziert wurde. Aufgrund der Anzahl der Ausschei-
dungen von Yttriumdisilikat in der Schicht, kann aus dieser Analyse keine Verallgemeinerung herausge-
zogen werden. Die Rückumwandlung von Beta nach Alpha ist aber vermutlich an eine langsamere Ab-
kühlgeschwindigkeit gekoppelt. Daher wäre eine umgekehrte lokale Anordnung der Phasen vermutet 
worden. Da Korn 2 jedoch vollständig von Cristobalit umgeben ist und dieses ebenfalls umgewandelt 
wird, spielen hier mutmaßlich noch mechanische Spannungen eine Rolle. Diese könnten eine Phasenum-
wandlung unterdrücken oder auch unterstützen. 
6.3.5 87 mol% Si - 13 mol% YO1,5 Bond Coat 
Mit einem niedrigeren Yttriumoxidgehalt verschieben sich die Phasenanteile, wobei die Phasen selbst die 
gleichen bleiben. So beinhaltet die Schicht reines Silizium, welches anteilsmäßig zunehmend in Cristoba-
lit umgewandelt wird. Des Weiteren sind auch hier nach der ersten Testzeit bei 1250°C die drei Polymor-
phe 𝛽-, 𝛼- und y-Y2Si2O7 zu finden. Mit steigender Testzeit erhöht sich die vom CTE her günstige 𝛽-
Phase auf Kosten der 𝛼- und y-Phase. Die Bildung des Yttriumdisilikates steht in guter Übereinstimmung 
mit der Literatur (Abbildung 6). Wie zuvor sind neben der Abkühlrate vermutlich auch mechanische 
Spannungen involviert, die zum Umformen und Nichtumformen der Phasen beitragen. 
6.3.6 Vergleich der Schichten 
Da alle Schichten auf der reinen Siliziumschicht basieren, findet sich in jeder die Phasen Silizium und 𝛼-
Cristobalit. Des Weiteren ist die Entwicklung der Phasen in allen Schichten insofern gleich, dass der reine 
Siliziumanteil geringer wird, auf Kosten des Cristobalitanteils. Die Schnelligkeit der Änderung des 
Anteilverhältnisses von Si zu SiO2 ist in Kapitel 6.1 erklärt und hängt mit der parabolischen Oxidwachs-
tumskonstante zusammen. Das in der reinen Siliziumschicht gebildete SiO2 ist als TGO-Deckschicht 
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identifizierbar. Auch in den mit HfO2-dotierten Schichten kann der SiO2-Anteil vollständig als TGO-
Schicht beschrieben werden. In dem TGO kann sich Hafniumoxid in Hafnon umwandeln. Die Umwand-
lung in Hafnon ist nach etwa 300 h thermozyklischer Testzeit in der höher dotierten Variante erstmals 
detektierbar und ist in dieser nach 1000 h fast vollständig abgeschlossen. Als Grund dafür wird das 
Netzwerk aus den HfO2 Partikeln vermutet, welches durch Sauerstoffdiffusionsprozesse zu einer höheren 
parabolischen Wachstumskonstante des SiO2 führt. Die vermutlich unverbundenen HfO2-Partikel in der 
nieder dotierten Schicht, scheinen das Wachstum der TGO im Vergleich zur reinen Siliziumschicht nicht 
zu beschleunigen. Dementsprechend ist der Anteil Siliziumoxid zu Silizium kleiner als in der höher 
dotierten Variante. Die geringeren Anteile an SiO2 und auch HfO2 führen dazu, dass das Hafnon hier erst 
nach 500 h thermozyklischer Testdauer erstmals detektiert werden kann. Nach 1000 h Oxidationstestzeit 
ist weit weniger als die Hälfte der HfO2-Partikel in Hafnon umgewandelt. In den Yttriumoxid-dotierten 
Schichten kommt es ebenfalls zur Oxidation von Silizium. In der höher dotierten Variante kann das 
gebildete SiO2 zunächst als TGO-Schicht identifiziert werden. Nach etwa 50 h thermozyklischer Auslage-
rung nehmen aber Siliziumoxidphasen innerhalb der Schicht zu, welche nicht der TGO-Schicht zuzuord-
nen sind. Durch das schnelle Wachstum der inneren Oxidphasen kann in dieser Schicht ab 50 h Testzeit 
keine eindeutige TGO-Schicht mehr identifiziert werden. Im Gegensatz dazu ist eine TGO-Schicht in der 
nieder dotierten Schicht bis nach 1000 h thermozyklischer Testzeit erkennbar. Auch hier kommt es jedoch 
nach etwa 100 h zyklischer Auslagerung zu innerer Oxidation von Silizium. Die Bildung der Silizi-
umoxidphasen innerhalb der Schichten, hängt vermutlich mit den Yttriumoxidgehalten zusammen. Das 
Yttriumoxid selbst ist in beiden Schichten nach bereits 10 h thermozyklischer Testzeit in Yttriumdisilikat 
umgewandelt. Dabei finden sich in beiden Varianten die gleichen Yttriumdisilikate 𝛽-, 𝛼- und y-Y2Si2O7. 
Ebenfalls gleich ist, dass sich 𝛼- und y-Y2Si2O7 mit steigender Oxidationstestzeit in 𝛽-Y2Si2O7 umwan-
deln. 𝛽-Y2Si2O7 ist durch seinen passenden CTE das favorisierte Allotrop unter den Dreien. Die hohen 
Abkühlraten scheinen hier von Vorteil zu sein, sodass die eigentlich reversiblen Phasenumwandlungen 
von 𝛽- zu 𝛼- oder y-Y2Si2O7 nicht auftreten. [36] 
6.4 Einfluss von Dotierungsgehalt, Dotierwerkstoff und 
zyklischer Oxidationstestzeit auf die mechanischen 
Eigenschaften 
Die ersten Untersuchungen der Silizium- und Hafniumoxid-dotierten Schichten durch die Nanoindentie-
rung und die Vickershärtemessung, um mechanische Eigenschaften nach thermozyklischen Oxidations-
tests zu analysieren, werden im Folgenden diskutiert. Zum Ermitteln der Härte wurde dazu zum einen die 
Vickershärtemessung benutzt. Dabei wurden zwei Prüfkräfte verwendet, um eventuelle Volumeneinflüsse 
überprüfen zu können. Zum anderen half die Nanoindentierung mit einer Berkovichspitze zur Härteer-
mittlung sowie der Ermittlung des reduzierten Elastizitätsmoduls. Wiederum konnten mit Hilfe von 
unterschiedlichen Eindringtiefen Volumeneinflüsse untersucht werden. Die zeitliche Entwicklung dieser 
beiden Eigenschaften ist ein entscheidender Punkt, da möglichst lange Laufzeiten mit den Schichten 
erreicht werden sollen. 
6.4.1 100 mol% Si Bond Coat 
Ein Vergleich der Vickershärten von HV0,005 und HV0,003 miteinander lässt darauf schließen, dass kein 
Volumeneinfluss in dieser Größenordnung auftritt. Zwar weichen die Werte der 1000 h Schichten stark 
voneinander ab, aber zeigen dafür auch einen großen Standardabweichungsbereich. Die Entwicklung der 
Härte mit steigender Testdauer ist jedoch bei beiden Messkräften gleich. Als as-coated Variante hat die 
Schicht die geringste Härte. Hierbei handelt es sich um die amorphe Siliziumschicht. Diese ist spröde und 
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noch nicht durch Wärmebehandlung kristallisiert. Nach 10 h Testzeit steigt der Härtewert an, hier wird 
eine kristalline Siliziumschicht gemessen. Dabei handelt es sich vermutlich um mehrere Körner, in 
welche die Vickersspitze eindringt. Der Wert wird dadurch von Grenzflächenbewegungen und Verset-
zungen beeinflusst. Mit einer zyklischen Testzeit von 100 h erreicht die Härte in dieser Messreihe ihr 
Maximum. Aufgrund der längeren thermischen Behandlung der Schichten wird davon ausgegangen, dass 
Kornwachstum eingetreten ist. Dadurch kann es sich bei den Messungen um nahezu Einkornmessungen 
handeln. Somit kann die Abweichung der Werte von HV0,003 und HV0,005 erklären werden, da eine größe-
rer Prüfkraft wahrscheinlich mehr als ein Korn treffen kann. Dadurch können wiederum mehr Gleitbewe-
gungen entstehen, die den Härtewert absenken lassen. Der Abfall der Härte nach 1000 h, nahezu zurück 
auf den Wert nach 10 h, konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht abschließend geklärt werden. Er hängt 
mutmaßlich mit der abplatzenden SiO2-Schicht zusammen. Durch das von Mud Cracks durchzogene 
TGO kann immer mehr Sauerstoff mit der unbeschadeten Siliziumschicht in Verbindung kommen. Dieses 
diffundiert zunächst an den Grenzflächen entlang, ohne bereits größere Oxidphasen zu formen. Dadurch 
wird die Kornstruktur des Siliziums beginnend an den Korngrenzen geschwächt und spröder, sodass der 
Härtewert abnimmt. 
Auch die Nanoindentierung kann den Verlauf der Härtemessung bis 100 h unterstützen. Jedoch muss 
aufgrund der Größe der Indents davon ausgegangen werden, dass es sich um Einkornmessungen handelt, 
weshalb die Werte für 10 h und 100 h nicht weit auseinanderliegen. Da die as-coated Variante jedoch 
amorph ist und damit auch spröde, hat sie einen niedrigeren reduzierten Elastizitätsmodul und eine 
niedrigere Härte. Der Elastizitätsmodul nimmt in der kristallinen Schicht zu, dies bedeutet, dass in der 
Schicht mehr Spannungen bei entsprechender Dehnung eingebracht werden können. 
6.4.2 40 mol% Si - 60 mol% HfO2 Bond Coat 
Die mit Hafniumoxid-dotierte Probe zeigt bei den Härtemessungen mit Vickersspitzen bei den Lasten 
HV0,003 und HV0,005 keine Volumeneinflüsse. Einen großen Einfluss haben jedoch die ausgeschiedenen 
Hafniumoxid- und Hafnonpartikel, die sich homogen durch die Schichten verteilen. Die Werte der as-
coated Variante sind circa 11% für HV0,005 und circa 14% für HV0.003 geringer als die der as-coated 
Siliziumschicht. Auch mit steigenden zyklischen Oxidationstestzeiten können die Härtewerte der 60 
mol% Hafniumoxid-dotierten Schichten die Härtewerte der reinen Siliziumschichten nicht erreichen. Dies 
ist vermutlich mit dem niedrigeren Härtewert des Hafniumoxides im Vergleich zu dem des Siliziums zu 
begründen. [68] Bis 100 h zyklischer Testzeit wächst der Härtewert der 60 mol% HfO2-dotierten Silizi-
umschicht an. Dieser Anstieg scheint mit dem ausgebildeten Netzwerk der Hafniumoxidpartikel und der 
feinkörnigen Kristallisation des Siliziums zusammenzuhängen. Die Siliziumkörner werden durch die 
Hafniumpartikel in ihrem Wachstum wahrscheinlich behindert, anders als in der reinen Siliziumschicht. 
Der Wert der Schicht nach 1000 h Testdauer fällt wieder ab. Allerdings kann er nicht direkt mit dem Wert 
der 10 h oder 100 h Schicht verglichen werden, da die 1000 h Schicht, statt aus Hafniumoxid und Silizi-
um, aus Siliziumoxid und Hafnon besteht. Das hier vorhandene Cristobalit scheint laut Literatur einen 
ähnlichen oder sogar niedrigeren Härtewert als Silizium erreichen zu können. [69] [68] Da die Literatur 
sonst jedoch wenig Aufschluss über die Härtewerte von Cristobalit und Hafnon gibt, kann der Wert nach 
1000 h thermozyklischer Oxidationszeit nicht vollends diskutiert werden. 
6.4.3 64 mol% Si - 36 mol% HfO2 Bond Coat 
Auch die niederdotierte Hafniumoxidschicht zeigt in ihren Härteverläufen über ausgewählte Testzeiten 
keinen Volumeneinfluss. Die as-coated Schicht kann einen höheren Wert als die 60 mol% HfO2-dotierte 
Schicht erreichen, der jedoch geringer als der Wert der Siliziumschicht ist. Das Ergebnis scheint mit den 
aus der Literatur bekannten Härteunterschieden von Silizium und Hafniumoxid übereinzustimmen, 
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wodurch mehr Hafniumoxid die Härte in den Schichten herabsetzt. [68] Nach 10 h zyklischem Oxidati-
onstest sinkt der Härtewert in dieser Messreihe auf sein Minimum ab. Hierbei scheinen die Hafni-
umoxidpartikel zu klein zu sein, um das Silizium zu unterstützen und sorgen sogar für einen negativen 
Einfluss. Mit größer werdenden Hafniumoxidpartikeln nach 100 h und 1000 h steigt auch die Härte an. 
Hier kann der Mechanismus der Partikelhärtung der Schicht vermutet werden, wobei das Hafniumoxid 
für Versetzungen hinderlich ist.  
Der Härteverlauf der Nanoindentermessung der Schichten stimmt mit dem der Härtemessung überein. 
Zwar ist die Absenkung bei der Härte nach 10 h nicht so stark, zeigt aber im reduzierten Elastizitätsmodul 
einen Rückgang. Die Unterschiede im Elastizitätsmodul der 60 mol% und 36 mol% dotierten Schichten 
hängt eventuell mit der Ausbildung des Hafniumoxidnetzwerkes zusammen, welches nur in der höher 
dotierten Variante vermutet wird. 
6.4.4 Vergleich der Schichten  
Weder bei der Härtemessung noch bei der Nanoindentierung konnte ein Volumeneffekt innerhalb der 
Messmethoden festgestellt werden. Die as-coated Schichten zeigen eine Abnahme der Härte mit steigen-
dem Hafniumoxidanteil, da Hafniumoxid eine geringere Härte als Silizium hat. Die Verlaufsentwicklung 
der Vickershärten der Schichten zeigt, dass die 36 mol% HfO2-dotierte Schicht die höchste Härte nach 
1000 h aufweist. Silizium erfährt nach 1000 h einen Härteabfall, wobei die Schicht vermutlich durch die 
sich ablösenden Oxidschicht geschwächt wird. Aufgrund seiner Phasenumwandlungen hat die höher 
dotierte HfO2 Variante den niedrigsten Härtewert nach 1000 h. Der Härteverlauf der niederdotierten HfO2 
Schicht mit dem höchsten Wert nach 1000 h ist hier die beste Variante, da lange Laufzeiten von den 
Schichten erwartet werden. 
Bei der Nanoindentierung mit 100 nm Eindringtiefe ist der Unterschied im as-coated Zustand zwischen 
Hafniumoxid-dotiert und reinem Silizium größer. Der Härteunterschied der beiden Materialien wird 
dadurch nochmals bestätigt. Die Härteverläufe von as-coated bis 100 h der beiden getesteten Schichten 
sind gleich, wobei Silizium die höheren Härtewerte liefert. Der reduzierte Elastizitätsmodul ist im as-
coated Zustand nahezu gleich, wächst aber danach auf höhere Werte bei der Siliziumschicht als bei der 36 
mol% HfO2 Schicht an. Dies lässt vermuten, dass bei Dehnungen der Schichten höhere Spannungen in 
der Siliziumschicht induziert werden als in der HfO2 Schicht. 
Der Vergleich der drei Schichtvarianten, mit 160 nm Eindringtiefe durch die Berkovichspitze getestet, 
zeigt, dass die Härte und der reduzierte Elastizitätsmodul der Siliziumschicht nach 100 h Testzeit die 
höchsten Werte aufweisen. Der hohe Elastizitätsmodul zeugt dabei von höheren induzierten Spannungen 
die beim Erreichen eines Maximalwertes zu Rissen in der Schicht und damit zu Delaminationen führen 
können. Durch die zyklischen Oxidationstests wird die Schicht aufgrund des Wärmeausdehnungskoeffi-
zienten immer wieder gedehnt, wobei ein hoher Elastizitätsmodul, laut Hook’schem Gesetz, höhere 
Spannungen bei gleicher Dehnung hervorruft. Dabei wird die Dehnung vom viel dickeren Substrat 
vorgegeben. Für die Langzeitstabilität der Schicht wird ein niedriger Elastizitätsmodul bevorzugt, wie ihn 
die Hafniumoxid-dotierten Schichten zeigen. Diese zeigen zwar ebenfalls eine geringere Härte, aber mit 
Hinblick auf die mikrostrukturelle Entwicklung sind sie langzeitstabiler als die Siliziumschicht. 
7 Schlussfolgerung und Ausblick 
100 
7 Schlussfolgerung und Ausblick 
In dieser Arbeit wurden mittels Magnetronsputtern hergestellte siliziumbasierte Bond Coats, ein Bestand-
teil des Environmental Barrier Coating für SiCf/SiC CMCs, untersucht. Auf Grund seiner Aufgaben als 
Oxidationsschutz und als adhäsive Verbindung zwischen Substrat und Top Coat, ist der Bond Coat ein 
notwendiger Bestandteil, um das keramische SiC-basierte Komposit in der Flugzeugturbinenatmosphäre 
schützen und somit zum Einsatz bringen zu können. 
In den erstmals hergestellten und getesteten Schichten aus reinem Silizium, 25 mol% bzw. 13 mol% 
Yttriumoxid-dotierten und 60 mol% bzw. 36 mol% Hafniumoxid-dotierten Siliziumschichten konnte als 
Oxidationsmechanismus die passive Oxidation identifiziert werden. Die parabolischen Wachstumskon-
stanten besaßen geringe Werte für die reine Si-, 36 mol% HfO2- und 13 mol% YO1,5 Schichten. Die höher 
dotierten Varianten zeigten höhere kp-Werte, wobei der Wert der 60 mol% HfO2 Schicht den der 25 
mol% YO1,5 Schicht um einen Faktor von etwa 2,8 übertraf. Dadurch ließ sich herausstellen, dass vor 
allem die dotierten Oxidverbindungen, ab einer bestimmten Zusammensetzung, die Oxidation durch 
Diffusionsprozesse, wie Grenzflächendiffusion, beschleunigen können. In geringerer Konzentration hatte 
der Dotierwerkstoff nahezu keine Auswirkung auf die Geschwindigkeit des TGO Wachstums. Im Ver-
gleich zu reinem Silizium konnten die dotierten Schichten den schädlichen spannungsinduzierenden 𝛽/𝛼 
Cristobalitübergang teilweise kompensieren. Dadurch wurde die Rissausbreitung in den dotierten Varian-
ten, anders als in reinem Silizium, eingeschränkt und die Entstehung von Mud Cracks konnte vermieden 
werden. Die als Referenz mit getestete unbeschichtete Siliziumkarbidprobe erreichte insgesamt die 
niedrigste parabolische Wachstumskonstante. Dies stellt jedoch kein Argument dafür dar, dass die 
SiCf/SiC CMCs keinen Oxidationsschutz benötigen. Die Endbauteile aus SiCf/SiC CMCs können wegen 
größerer Oberflächen und erhöhter Sauerstoffdiffusionswege nicht mit dem Vollmaterial Siliziumkarbid 
verglichen werden.  
Anhand der mikrostrukturellen und morphologischen Entwicklung der Schichten, vom Zustand as-coated 
bis 1000 h bei 1250°C thermozyklisch getestet, konnten die Unterschiede der Schichten herausgestellt 
werden. Bei der Siliziumschicht wurde mit steigender Oxidationstestzeit Kornwachstum vermutet. Das 
Wachstum der Oxidschicht, wodurch Zugspannungen durch den Cristobalitübergang enstanden, hatte 
Mud Cracks und Delamination zur Folge. In der höher dotierten HfO2-Schicht bildeten die HfO2-Partikel, 
vermutlich durch Diffusionsprozesse und ihren höheren Anteil, ein Netzwerk aus, was mutmaßlich die 
schnelle TGO Entwicklung zur Folge hatte. Der große Unterschied der kp-Werte ließ darauf schließen, 
dass die niedrig dotierte HfO2 Variante vermutlich kein Netzwerk ausbildete, aber Ostwaldreifung vor 
allem in der TGO einsetzte. Da beide Hafniumoxid-dotierte Schichten wenige Risse in ihren Schichten 
zeigten, konnte abgeleitet werden, dass das Dotiermaterial die durch Cristobalitumwandlungen entstehen-
den Spannungen größtenteils kompensieren konnten. Die Y2O3-dotierten Schichten waren porös. Die 
Umwandlung in Y2Si2O7 und der damit verbundene Dichteunterschied wurde dafür verantwortlich ge-
macht, da die Porosität mit steigendem Y2O3 Gehalt anstieg. Die Y2O3 und später Y2Si2O7 Phasen schie-
den sich inhomogen aus. Dies führte zu einem inhomogenen Wachstum des TGO entlang dieser Aus-
scheidungen, aufgrund ihrer höheren Sauerstoffdiffusionskoeffizienten. Auch hier konnte die Rissbildung 
und Delamination im Vergleich zu der reinen Si-Schicht deutlich besser verhindert werden, wenn auch 
nicht so erfolgreich wie in den HfO2-Schichten. 
Das durch die thermozyklischen Tests bei 1250°C entstandene Siliziumoxid konnte zu einem signifikan-
ten Teil in allen Schichten als 𝛼-Cristobalit identifiziert werden. In den HfO2 Schichten wurde die Um-
wandlung in Hafnon festgestellt. In der hochdotierten Schicht war diese Phasenumwandlung nahezu 
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vollständig. In der niederdotierten aufgrund der dünneren TGO-Schicht und den vermutlich unverbunde-
nen Partikeln geringer. Y2O3 Schichten erlebten eine Umwandlung zu Y2Si2O7, wobei hier 𝛽-Y2Si2O7 
durch Umwandlung aus 𝛼- und y-Y2Si2O7 verstärkt mit steigender Testzeit entstand. Die Begründung 
dafür wurde in den schnellen Aufheiz- und Abkühlraten gesehen, die die Phasenrückumwandlung wahr-
scheinlich unterdrückten. Dies war auf Grund des gut passenden CTE des 𝛽-Y2Si2O7 erfreulich. Das in 
der Literatur oft beschriebene 𝛾-Y2Si2O7 konnte hier nicht gefunden werden. 
Wegen der porösen Struktur der Yttriumoxid-dotierten Schichten konnte keine mechanische Charakteri-
sierung an diesen durchgeführt werden. Die Ergebnisse der as-coated Schichten waren von dem Härteun-
terschied des Siliziums zu dem des Hafniumoxids beeinflusst worden, wobei der steigende HfO2-Anteil 
geringere Härtewerte hervorbrachte. Die Charakterisierung der übrigen Schichten zeigte, dass die Silizi-
umschichten bei Testzeiten bis 100 h höhere Härten erzielen konnten. Bei der Vickershärtemessung 
führten vermutlich beginnende Oxidationsprozesse an den Siliziumkorngrenzen, ausgelöst durch ein 
Abplatzen der TGO-Schicht, zu einem Härteabfall. Die 60 mol% HfO2-dotierte Schicht zeigte eine 
geringere Härte als Silizium und ebenso einen Härteabfall nach 1000 h Prüfzeit. Dies konnte mit der 
kompletten Schichtumwandlung von Si/HfO2 in SiO2/HfSiO4 erklärt werden. Die niederdotierte HfO2-
Schicht zeigte einen Härteanstieg mit zunehmender Testzeit, wobei der Wert nach 1000 h den des Silizi-
ums überstieg. Zurückzuführen ließ sich das vor allem auf den Widerstand der Schicht gegen Risse und 
Delaminationen. Die Härtemessung durch Nanoindentierung, wenn auch nicht vergleichbar mit der 
Vickershärteprüfung, zeigte für die gemessenen Schichten grundsätzlich einen ähnlichen Verlauf über die 
Zeit bis nach 100 h. Die Unterschiede in den Werten lagen vermutlich daran, dass mit Berkovich Nano-
indentierung vermehrt Einkornindentierungen auftraten. Der reduzierte Elastizitätsmodul war in der 
Siliziumschicht tendenziell höher gemessen worden, als in den dotierten Hafniumoxid Schichten. Dies 
könnte für eine geringere Induzierung von Spannungen in den HfO2-Schichten bei äußeren Belastungen 
sprechen. Das Verhalten der Partikel zur Siliziummatrix müsste dabei in weiterführenden Untersuchun-
gen genauer analysiert werden, da sowohl Silizium als auch Hafniumoxid laut Literatur höhere Elastizi-
tätsmodulswerte erreichen können. 
Zusammenfassend konnte eine Verbesserung des Silizium Bond Coats durch die Dotierung mit Oxiden 
hinsichtlich seiner parabolischen Wachstumskonstante und vor allem seiner Riss- und Delaminationsbe-
ständigkeit über lange Auslagerungszeiten erzielt werden. Die vielversprechendste Variante war hierbei 
die 36 mol% HfO2-dotierte Siliziumschicht, wobei alle getesteten Varianten der Siliziumschicht in Bezug 
auf Langzeitriss- und Delaminationsbeständigkeit überlegen waren. 
In weiterführenden Forschungen muss die Charakterisierung der vielversprechendsten Schichten weiter 
vorangetrieben werden. Zunächst einmal sollte für den Dotierungsgehalt ein optimaler Wert gefunden 
werden. In dieser Arbeit konnte sich bereits herauskristallisieren, dass die nieder dotierten Varianten in 
die richtige Richtung eines solchen Wertes deuten. Demnach sollten Zusammensetzungen mit noch 
niedrigeren Dotiergehalten hergestellt werden. In diesem Zuge müssen die Schichten, wie auch in dieser 
Arbeit geschehen, vor allem den thermozyklischen Oxidationstests unterzogen werden. Dadurch kann das 
Verhalten in Bezug auf Oxidationsprozess, parabolische Wachstumskonstante, Phasenbildung und Dela-
minationsbeständigkeit analysiert und verglichen werden. Des Weiteren muss eine detailliertere mechani-
sche Charakterisierung der bereits vorhandenen, aber auch neuer Schichten, durchgeführt werden. Die 
Bestimmung von Härte und Elastizitätsmodul bei Raum- und Hochtemperatur mit bis zu 1000 h ther-
mozyklische getesteten Proben ist dabei notwendig, um Aussagen über mechanische Eigenschaften in 
Abhängigkeit von Temperatur und Betriebsdauer machen zu können. Darüberhinaus sollten auch Rück-
schlüsse auf eine mögliche Mikroplastizität gezogen werden können. Um das Verhalten der Schichten mit 
Hilfe der Mikrostruktur und Morphologie besser verstehen zu können, bieten sich zweidimensionale 
sowie dreidimensionale, Slice and View, Bildanalysen an, die sich in dieser Arbeit sehr bewährt haben. 
Zudem muss natürlich die Kompatibilität mit dem Top Coat des EBC Systems getestet werden. Hier darf 
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es zu keinen für die Systemintegrität schädlichen Reaktionen kommen. Mit Hilfe von zyklischen und 
isothermen Oxidationstests kann zunächst die Haftung sowie die chemischen und thermodynamischen 
Reaktionen überprüft werden. Im späteren Verlauft muss schließlich auch die Korrosion durch Wasser-
dampf und das Verhalten des Schichtsystems darauf analysiert werden. Dabei sollte der Top Coat eine 
möglichst dichte Schicht bilden. Nach erfolgreichen Tests auf dem Siliziumkarbid Vollmaterial müssen 
sich die Schichten auf dem eigentlichen Bauteilmaterial den SiCf/SiC CMCs auf die gleiche Art bewei-
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